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L’alliage 718 fait partie de la famille des superalliages. Les superalliages ont
été développés progressivement depuis la seconde guerre mondiale, à partir d’aciers
enrichis en cobalt, nickel et chrome pour augmenter leur performance à haute tem-
pérature. C’est de leur excellente tenue à la corrosion, à l’oxydation combinée à de
très bonnes propriétés mécaniques que vient leur appellation.
Le 718 est un superalliage à base de nickel. C’est actuellement, en volume, celui
qui est le plus utilisé (70% du marché mondial actuel des superalliages). En raison
de ses propriétés, on le rencontre dans des domaines aussi variés que la production
d’énergie, les industries chimiques ou l’aéronautique. Sa bonne aptitude à être mis
en forme à chaud constitue également un point important de sa réussite industrielle.
Beaucoup d’études lui ont été et lui sont encore consacrées compte tenu du grand
nombre d’applications effectives et potentielles.
Les travaux présentés dans ce mémoire résultent d’une collaboration entre
SNECMA et le laboratoire Universitaire CIRIMAT (Centre Interuniversitaire de
Recherche et d’Ingénierie des MATériaux). SNECMA conçoit, développe, produit,
et commercialise, seul ou en coopération, des moteurs pour avions civils et mili-
taires, pour lanceurs spatiaux et pour satellites. SNECMA est présent dans tous
les segments de l’aviation civile, fort du succès des moteurs de la gamme CFM56.
L’augmentation des performances et de la fiabilité des moteurs est possible grâce à
l’effort constant et soutenu de R&D.
La présente étude concerne l’utilisation du 718 dans les disques de turbine des
turboréacteurs d’avion. C’est sur cette pièce que viennent se fixer les aubes de tur-
bine. Il y a un disque par étage de turbine. L’alliage 718 est généralement utilisé sur
les étages de la turbine basse pression (figure 1) 1.
L’augmentation de la fiabilité, des performances et de la durée de vie des compo-
sants passent par l’amélioration des procédés de fabrication mais aussi sur la com-
préhension des mécanismes conduisant à leur endommagement dans un domaine
d’utilisation où il faut tenir compte à la fois des sollicitations mécaniques (fatigue,
fluage, ...) mais aussi de l’oxydation et de la corrosion.
L’alliage 718 est connu pour être sensible à la corrosion sous contrainte et à la
fissuration intergranulaire assistée par l’oxydation. Ces propriétés sont très dépen-
dantes de sa microstructure. Pour gagner en performance sur les disques de turbine,
les gammes de traitement thermique ont évolué, conduisant ainsi à une nouvelle
gamme d’alliage 718 que l’on qualifie de "Direct Aged" (DA). Industriellement, il est
communément admis que ce traitement en améliore les propriétés mécaniques sans
détériorer sa tenue à la fatigue à 450̊ C.
Peu de travaux ont été consacrés au 718 DA pour des températures supérieures à
celle-ci. Or, plusieurs études (V. Garat, B. Ter Ovanessian, B. Max) ont montré que
1. communication privée avec SNECMA
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Figure 1 – Schéma d’un turboréacteur similaire au CFM56. Le disque de l’étude
est conçu pour être utilisé sur la turbine basse pression.
l’alliage 718 classique possède une sensibilité à l’amorçage de fissures intergranulaires
à des températures voisines de 600̊ C. L’objectif de la présente étude est donc de
s’intéresser à une éventuelle sensibilité à l’amorçage de fissures intergranulaires pour
l’alliage 718 DA.
Les précédentes thèses, dont nous avons fait mention, ont eu pour principal ob-
jectif l’optimisation de la gamme de fabrication afin de limiter l’amorçage de fissure
assisté par l’oxydation en milieu primaire de réacteur nucléaire à eau pressurisée.
C’est pour l’essentiel à partir de faciès de rupture obtenus dans des conditions de
sollicitations relativement simples et sur des géométries d’éprouvettes adaptées que
cette optimisation de la gamme métallurgique répondant à l’objectif fixée a pu être
réalisée. Ces modes de chargement ne sont cependant pas toujours représentatifs
du chargement réel du disque de turbine, notamment en termes de triaxialité des
contraintes. De plus, l’observation d’un faciès de rupture fournit des informations
partielles et ne donne pas toujours accès aux sites d’amorçage de fissure. Durant
leurs thèse, Garat puis Ter-Ovanessian ont expérimenté une géométrie d’éprouvette
spécifique, dite "éprouvette en V" qui permet, d’une part, d’obtenir une triaxialité
des contraintes supérieure à celle d’une éprouvette lisse et, d’autre part, de favoriser
la mise en évidence de l’amorçage de fissure intergranulaire. C’est donc, à partir de
cette géométrie originale d’éprouvette, que nous avons décidé de mettre en œuvre
une démarche d’étude de l’amorçage de fissure sur un alliage 718 de microstructure
Direct Aged en mettant l’accent sur l’analyse quantitative de la distribution et la
localisation des défauts (fissures) en relation avec les éléments de la microstructure.
On s’intéressera plus spécifiquement aux conditions de chargement (vitesse de défor-
mation, déformation cumulée, environnement) favorisant l’amorçage intergranulaire
des fissures.
Cette étude est composée en quatre parties. La première est une partie biblio-
graphique composée de deux chapitres. Le premier chapitre aborde la métallurgie
générale du 718. Le deuxième chapitre est consacré à l’interaction entre l’état mé-
canique et l’environnement gazeux.
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La deuxième partie de ce mémoire comporte trois chapitres. Les deux premiers
exposent successivement les conditions de fabrication du matériau de l’étude et sa
caractérisation. Le troisième détaille les moyens expérimentaux et protocole mis en
place pour parvenir aux objectifs de l’étude.
La troisième partie est consacrée aux résultats des essais. Elle est divisée en trois
chapitres, un par géométrie d’éprouvette testée. Le premier regroupe l’ensemble des
essais de traction uniaxiaux, le deuxième, cœur de l’étude, donne les résultats obte-
nus sur les éprouvettes en V. Un dernier chapitre conclut cette partie en abordant des
essais réalisés sur des éprouvettes entaillées fournissant des éléments de discussion
en termes d’effet de la triaxialité des contraintes sur l’amorçage de fissure.
La dernière partie est consacrée à la discussion des résultats ainsi qu’à leur inter-
prétation. Le mémoire se termine par une conclusion et les perspectives proposées à
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Chapitre 1
Métallurgie de l’alliage 718
Les superalliages constituent une famille d’alliages métalliques développés pour
conserver de bonnes propriétés mécaniques dans des conditions de sollicitations sé-
vères (hautes températures, milieux corrosifs, ...). L’alliage 718 fait partie de cette
famille. Il s’agit d’un alliage à base de nickel comportant plusieurs éléments d’alliage
(tableau 1.1). Pour que l’alliage présente les propriétés souhaitées, il subit plusieurs
traitements thermo-mécaniques qui sont décrits plus en détail dans le chapitre II.3.1.
Ces traitements induisent notamment des transformations de phase qui influent for-
tement sur les propriétés finales de l’alliage.
% massique Ni Cr Fe Nb (+Ta) Mo Ti Al
Mini 50,00 17,00 Balance 4,75 2,80 0,65 0,20
Maxi 55,00 21,00 Balance 5,50 3,30 1,15 0,80
% massique Co C Mn Si P S B Cu
Maxi 1,00 0,08 0,35 0,35 0,015 0,015 0,006 0,3
Table 1.1 – Composition standard de l’Inconel 718 disponible sur le site de
la compagnie Special Metals c©, dépositaire du nom Inconel et élaborateur de la
matière de l’étude.
1.1 Métallurgie physique
1.1.1 Matrice austénitique γ
Cette phase correspond à la matrice de nickel qui, dans le cas de l’alliage 718
forgé, constitue la majeure partie de l’alliage. Le nickel s’organise suivant un ré-
seau cristallin cubique à faces centrées. A température ambiante, le paramètre de
maille du nickel pur est égal à aγ = 3, 52Å [OWE 37]. Cependant, comme l’illustre
le tableau 1.1, les éléments d’alliages en solution solide font subir une expansion
à la maille de sorte que son paramètre atteigne aγ = 3, 61Å à température am-
biante [SUN 88]. Cette distorsion s’accompagne d’un durcissement dit de solution
solide. Parmi les éléments référencés dans le tableau 1.1, le fer Fe, le chrome Cr, le
molybdène Mo et niobium Nb constituent les principaux éléments substitutionnels
responsables de ce durcissement [JEN 84].
Ce durcissement de solution solide reste toutefois limité et doit être complété par
un durcissement structural. Grâce aux éléments d’alliage (Nb,Ta,Ti,Al), associés
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au nickel, des précipités inter-métalliques peuvent être obtenus en ayant recours
à des traitements thermiques spécifiques. Ces propriétés mécaniques peuvent ainsi
atteindre les niveaux recherchés [COZ 73, EIS 65].
1.1.2 Précipités γ′
Cette phase Ni3(Ti,Al) participe au durcissement structural de la majorité des
superalliages à base de nickel mono et polycristallins. Ces précipités cristallisent selon
une maille cubique simple de type L12 (figure 1.1) avec un paramètre de maille de
aγ′ = 3, 59 Å. Cette proximité de paramètre de maille avec aγ rend cette phase






précipités γ′ et la matrice γ est un paramètre essentiel en ce qui concerne la stabilité
morphologique de cette phase à haute température lorsque l’alliage est soumis à un
chargement mécanique. Plus spécifique à l’alliage 718, le niobium présente une légère




Figure 1.1 – Schéma représentant la structure L12 de la maille de la phase γ′ de
formule Ni3(Ti,Al)
La température de début de précipitation de la phase γ′ se situe aux alentours
de 650̊ C et dépend de la composition de l’alliage et de l’état de déformation. Cette
précipitation s’effectue par une mise en ordre chimique des éléments en respectant,
à l’équilibre, les relations d’épitaxie suivantes : (111)γ′ // (111)γ et (−110)γ′ //
(−110)γ [NIA 06]. Les précipités se présentent sous forme sphéroïdale, cubique voire
sous forme coalescée (radeaux) [TIE 71]. Lors d’un traitement thermique standard
(partie II chapitre 3.3), les précipités sont, dans l’alliage 718, sous forme sphéroïdale
avec un diamètre moyen allant de 20 à 60 nm [PAU 69, BOR 10]. Cette phase
γ′, dans l’alliage 718, est présente à hauteur de 2,4% en fraction massique après
traitement thermique [WEN 97].
L’écart paramétrique entre γ et γ′ crée des déformations locales qui peuvent être
accommodées élastiquement et/ou par un réseau de dislocations d’interface (disloca-
tion d’accommodation géométrique). Il existe donc un champ de contraintes au voisi-
nage du précipité qui perturbe la mobilité des dislocations. De plus, le cisaillement du
précipité par la dislocation parfaite crée une paroi d’antiphase, couteuse énergétique-
ment. Ainsi pour favoriser le franchissement de l’obstacle, les dislocations parfaites se
dissocient en dislocations partielles. On trouve ici l’intérêt d’avoir recours à des élé-
ments d’alliage, qui agissent sur l’énergie de faute d’empilement [OBL 74, CHA 83].
Ces phénomènes ont donc pour conséquence de faire augmenter la contrainte critique
de cisaillement des précipités par les dislocations. On a donc, en présence de γ′, une
augmentation de la contrainte d’écoulement et donc des propriétés mécaniques.
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Dans l’alliage 718, contrairement à d’autres superalliages, la contribution de γ′ au
durcissement structural n’excède pas 10-20% [JEN 84]. Nous allons donc présenter
la phase γ′′, qui apporte la majorité du durcissement structural de l’alliage 718.
1.1.3 Précipités γ′′
Cette phase, appelée γ⋆ dans certaines publications anciennes, est de structure
quadratique centrée de type DO22 décrite sur la figure 1.2.
Ni (Cr,Fe)
Nb (Ta,Ti,Al,...)
Figure 1.2 – Schéma représentant la maille de la phase γ′′ de formule Ni3Nb
Les paramètres de maille de cette structure cristalline sont, à la température
ambiante, aγ′′ = 3, 59 Å et cγ′′ = 7, 40 Å [COZ 73]. La formule chimique idéale de
γ′′ est Ni3Nb avec, occasionnellement, une substitution du Nb par Ti, Al ou Ta. Ces
éléments ont une solubilité plus importante dans γ′′ que dans la matrice γ [MOL 95].
La précipitation de cette phase est due à la saturation de la matrice en niobium.
Elle s’accompagne d’un rejet de chrome dans la matrice environnante en raison de
la faible solubilité du chrome dans γ′′. La croissance de ces précipités respecte les
relations d’orientation suivantes : (111)γ // (112)γ′′ et (−110)γ // (−110)γ′′ ainsi
que (001)γ // (001)γ′′ et (100)γ // (100)γ′′ [NIA 06].
Ces précipités ont la particularité d’être semi-cohérents avec la matrice γ. Le
fort désaccord paramétrique entre aγ et cγ′′ favorise leur croissance dans le plan
perpendiculaire à l’axe c. La phase γ′′ se présente donc sous forme lenticulaire avec
un diamètre moyen d’environ 150 à 200 nm et une épaisseur pouvant aller de 5 à 15
nm (figure 1.3), soit du même ordre de grandeur que la taille moyenne des précipités
γ′ [PAU 69].
Cette morphologie reste cependant conditionnée par les différentes étapes de
traitement thermomécanique [SLA 00]. La fraction volumique de γ′′, comprise entre
10 et 15 % [LIU 97, NIA 06], dépend de la gamme de traitements thermiques utilisée
(voir II.3.3).
Selon les mêmes mécanismes que ceux décrits précédemment pour γ′, les précipi-
tés γ′′ participent au durcissement structural de l’alliage 718 à hauteur de 80 à 90%
du durcissement structural total. Pour γ′′, l’effet de distorsion est particulièrement
important si bien que l’observation des interfaces γ′′/γ en microscopie électronique
en transmission est très délicate.
Cette phase présente toutefois la particularité d’être métastable [SIN 03]. Si la
température est suffisamment élevée ainsi que la durée d’exposition suffisamment
longue (environ 10 000 h à 600̊ C), les précipités γ′′ peuvent coalescer jusqu’à se
transformer en phase stable δ.
18 Chapitre 1 - Métallurgie de l’alliage 718
Figure 1.3 – Cliché MEB-FEG montrant les phases durcissantes γ′ et γ′′ dans deux
grains adjacents de 718. Courtoisement fourni par J.M. Cloué.
1.1.4 Phase δ
Cette phase est la forme thermodynamiquement stable de la phase γ′′. Elle est
parfois nommée β dans certaines publications anciennes. Elle cristallise selon une
structure orthorhombique de type DOa [NIA 10] et sa formule chimique idéale, iden-
tique à celle de γ′′, est Ni3Nb. Les paramètres définissant cette maille orthorhom-
bique sont aδ = 5, 14Å, bδ = 4, 23Å et cδ = 7, 40Å [SUN 88].
Elle précipite aussi bien dans le grain qu’aux joints de grains suivant l’histoire
thermomécanique de l’alliage [FRA 10]. Plusieurs études ont montré que γ′′ constitue
le germe de la précipitation de δ [KIR 70, DON 94, SUN 94]. Cependant, des travaux
plus récents sont arrivés à la conclusion que δ peut précipiter directement à partir
de la matrice γ lorsqu’elle est sursaturée en niobium [NIA 06]. En jouant sur la
température et la durée de traitement thermique, on peut retarder l’apparition de
δ pour favoriser la précipitation de γ′′ comme l’illustre la synthèse des diagrammes
Temps-Températures-Transformation de phase (TTT) de la figure 1.4. Cependant
ces diagrammes TTT peuvent être modifiés sous l’action de l’écrouissage.
La phase δ peut précipiter sur différents sites microstructuraux de l’alliage et
présenter plusieurs morphologies. La position et la morphologie de ces précipités
δ sont des conséquences directes de l’histoire thermo-mécanique. Deux morpholo-
gies sont principalement observées : une morphologie globulaire (figure 1.5) et une
morphologie aciculaire (figure 1.6). Ces deux morphologies se distinguent par leur
température de formation.
Ainsi on parle d’une phase δht (haute température), précipitant lors des traite-
ments d’hypertrempe et/ou de mise en forme à des températures supérieures à 900̊ C,
caractérisée par une morphologie globulaire. Cette morphologie globulaire peut
être intergranulaire ou transgranulaire. Positionnée aux joints de grains, elle bloque
ces derniers lors des étapes de recristallisation d’un alliage écroui. On peut parfois
trouver cette phase δht globulaire à l’intérieur d’un grain ce qui correspond à une zone
pour laquelle le solvus δ n’a pas été atteint. Cette phase δ globulaire transgranulaire
ne participe pas au blocage de la recristallisation. La phase δbt (basse température)
est caractérisée par la morphologie aciculaire. Cette phase δbt se forme entre 600
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Figure 1.4 – Superposition de plusieurs diagrammes Temps-Température-
Transformation de phases (TTT) synthétisés par C.Mons dans les techniques de
l’ingénieur [MON 96].
et 900̊ C lors des traitements thermiques de vieillissement [AZA 04]. La germination
se produit aux joints de grains, puis le précipité croît suivant les plans denses de
la matrice γ d’un des grains adjacents. Les bandes de glissement ayant cisaillées
des précipités γ′′ provoquent des fautes d’empilement au sein de ces précipités. Ils
constituent d’autres sites de germination possibles pour la phase δ [KIR 70].
Figure 1.5 – Cliché MEB-FEG effec-
tué sur l’alliage de l’étude, montrant la
phase δ globulaire
Figure 1.6 – Cliché MEB montrant la
phase δ aciculaire après un traitement de
sur-vieillissement, d’après [AZA 04].
La contribution de la phase δ au durcissement structural de l’alliage reste né-
gligeable par rapport au durcissement dû à γ′ et γ′′. Etant constituée de niobium,
la croissance de la phase δ se fait en compétition avec celle de γ′′. Ainsi, une forte
fraction volumique de phase δ induit une diminution de la fraction volumique de γ′′,
donc une diminution locale du durcissement structural.
Néanmoins, la précipitation de la phase δ dans des proportions raisonnables
présente un intérêt pour la mise en forme de l’alliage 718. La capacité de δ à pré-
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cipiter préférentiellement aux joints de grains permet d’ancrer ces derniers et de
ralentir la croissance des grains lors des étapes de forgeage et de traitement ther-
mique [MUR 97]. Elle permet donc de maintenir une microstructure à grains très
fins 1 pendant ces étapes. De plus, elle augmente légèrement la ductilité de l’alliage
durant le forgeage, réduisant ainsi les efforts nécessaires aux procédures de mise en
forme de l’alliage 718 [YUA 05]. La présence de δ, dans certaines proportions, aux
joints de grains peut également bloquer le glissement de ces derniers, améliorant
ainsi la tenue de l’alliage en fluage [BRO 88].
1.1.5 Carbures et carbonitrures
L’alliage 718 contient toujours une petite quantité de carbone comprise entre
100 et 800 ppm (table 1.1). Malgré tout, cela reste suffisant pour déclencher la
précipitation de carbures lors des différents stades de transformation de l’alliage
718.
On distingue 2 types de carbure :
• Les carbures primaires, se formant lors des étapes de solidification.
• Les carbures secondaires, se formant à basse température, lors des étapes de
mise en forme.
La formule chimique des carbures primaires peut s’écrire sous la forme : MC
(M=Ti,Nb,Mo, ... et C désignant le carbone). Ils apparaissent dans l’alliage au
moment de sa solidification dans les espaces interdendritiques (figure 1.7). Ils sont
très stables (jusqu’à 1250̊ C) et souvent globulaires. Ils peuvent parfois co-précipiter
avec des nitrures de titane, donnant des carbonitrures. L’enrichissement en azote les
rend plus anguleux. Cette stabilité thermique leur permet, à l’instar de la phase δ,
de gêner la croissance des grains durant les étapes de traitement thermo-mécanique.
Ils sont très stables et il est impossible de les remettre en solution par traitement
thermique.
Les carbures secondaires, de formules chimiques M6C, M7C3 ou M23C6, peuvent
se former durant certains traitements thermiques [SAB 69]. Ils précipitent générale-
ment aux joints de grains. La conséquence directe est un appauvrissement des zones
proches des joints de grains en éléments d’alliage tels que le chrome et/ou le nio-
bium. En raison des faibles teneurs en carbone, ce type de carbure reste cependant
rarement observé dans l’alliage 718.
D’une manière générale, les concentrations importantes de carbures d’une cer-
taine taille sont jugées néfastes pour la résistance à la fissuration notamment lors-
qu’ils sont alignés [LIU 91, SUN 97]. De même, lorsqu’ils sont isolés au niveau des
joints de grains ou proche des surfaces des pièces, des travaux ont montré qu’ils
constituent un site d’amorçage récurrent [CON 03, ALE 04a]. Cet effet néfaste est
d’autant plus grand que leur taille est importante devant la taille de grain.
1.2 Défauts métallurgiques
Les défauts métallurgiques dont il est question dans les prochains paragraphes
sont des défauts qui conduisent, dans l’industrie aéronautique, au rebut des pièces
concernées. Ils peuvent être de deux natures : des phases fragilisantes ou des hété-
rogénéités de composition chimique et/ou de microstructures.
1. environ 4 à 6 µm
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Figure 1.7 – Courbes d’analyse thermique différentielle montrant la précipitation
et la remise en solution des phases de laves et des carbures primaires de Nio-
bium [KNO 89]
1.2.1 Phases de Laves
Les phases de Laves sont des phases dites topologiquement compactes 2. La struc-
ture de ces phases de Laves est hexagonale de type C14 avec la formule générale sui-
vante :(Fe,Cr,Ti)2(Nb,Mo,Ni,Si). Comme illustré sur le diagramme d’analyse ther-
mique différentielle (voir diagramme ATD 1.7), elles peuvent se former durant la
solidification [RAD 97]. En effet, les espaces interdendritiques sont riches en nio-
bium, en molybdène et en silicium favorisant la précipitation de cette phase.
Ces phases, en plus de consommer des éléments d’alliage nécessaires au durcisse-
ment structural, sont fragiles. Elles constituent donc des sites d’amorçage de fissures
de premier choix [SCH 91]. Il est possible de réduire la quantité de phases de Laves
par une bonne maitrise des procédés [RAD 97].
1.2.2 Phases αCr et σ
La phase αCr est également une phase topologiquement compacte. Comme illus-
tré par le diagramme TTT de la figure 1.8, elle apparait lors de vieillissement de
durée supérieure à 5000 heures à des température proches de celles d’utilisation.
Cette phase est composée principalement d’atomes de chrome organisés selon une
maille cubique à faces centrées. La précipitation de cette phase se déclenche lorsque
la composition chimique locale de l’alliage est modifiée par les autres précipitations.
Comme le chrome est très peu soluble dans γ′, γ′′ et δ, la matrice s’enrichit en
chrome autour de ces précipités. Au bout d’un certain temps, cet enrichissement
provoque la précipitation de l’αCr.
2. TCP pour Topological Closed Packed
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Figure 1.8 – Diagramme TTT montrant l’apparition de la phase αCr lors de sur-
vieillissement [BRO 88].
La phase σ, topologiquement compacte, pose les mêmes difficultés que l’αCr.
Elle peut, si la composition locale le permet, germer à partir de la phase αCr.
1.2.3 "Freckles" et "White spots"
Ces deux types de défauts métallurgiques ne sont pas à proprement parler des
phases. Il s’agit d’hétérogénéités de microstructure qui sont néfastes aux propriétés
mécaniques de l’alliage.
Les "Freckles" sont des défauts que l’on trouve dans des produits forgés élabo-
rés par refusion à l’arc électrique (ESR 3). Il s’agit de trainées de grains équiaxes,
très enrichies en niobium (figure 1.9). En plus d’être délicates à éliminer, ces zones
empêchent de maîtriser correctement la microstructure et donc d’atteindre les pro-
priétés souhaitées. Dans le cas où la ségrégation est très importante, on assiste à la
précipitation de phase de Laves (figure 1.10).
Les "White spots" sont l’opposé chimique des "Freckles". Il s’agit de zones ap-
pauvries en soluté comme Nb, Ti ou Al dans le cas de l’alliage 718 [SOL 06]. Sans
ces éléments en quantité suffisante, les précipités durcissants dont nous avons parlés
précédemment ne peuvent pas se former durant les traitements thermomécaniques.
Ils sont donc néfastes à la tenue mécanique de l’alliage 718.
Résumé
L’alliage 718, comme nous venons de le voir, est un alliage complexe. Certaines
phases, dont on ne peut se débarrasser, comme par exemple les carbures, constituent
des points faibles vis à vis de l’amorçage de fissures. Dans la suite de l’étude portant
sur l’interaction entre l’endommagement de l’alliage 718 DA et l’environnement, ils
constituent le cœur du chapitre suivant qui est consacré plus précisément aux modes
de fissuration et aux liens qu’ils entretiennent avec l’environnement.
3. pour Electro Slag Remelting
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Figure 1.9 – Cliché MEB montrant une
zone de freckles [WAN 08]. Ici, les zones
interdendritiques (sombres) sont riches
en niobium.
Figure 1.10 – Cliché montrant un white
spot dans un lingot issu d’une refusion à
l’arc électrique [YU 86].
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Chapitre 2
Interactions mécanique/oxydation
Avant d’aborder les interactions entre l’état mécanique et l’oxydation, il nous a
semblé nécessaire de les présenter séparément. Dans un premier temps, nous abor-
derons une description de l’oxydation isotherme de cet alliage en mettant l’accent
sur les différents paramètres influençant la cinétique et le type d’oxyde formé. Dans
un second temps, une présentation des différents mécanismes d’amorçage de fissures
dans l’alliage 718 sera réalisée. Enfin, nous finirons par une synthèse de différents
travaux montrant des couplages mettant en jeu l’état mécanique, la microstructure
et la réactivité dans les mécanismes d’endommagement de l’alliage 718.
2.1 Oxydation de l’alliage 718
2.1.1 Mécanismes généraux
Les phénomènes d’oxydation sont à l’origine de nombreuses études en raison de
l’impact qu’ils peuvent avoir sur la durée de vie des métaux. Tous les éléments mé-
talliques possèdent une certaine affinité avec l’oxygène de l’air et peuvent former un
ou plusieurs oxydes si les conditions le permettent. L’oxydation met en jeu diffé-
rents mécanismes physico-chimiques créant ainsi une couche à la surface du métal.
Elle se déroule en deux temps : une phase de germination suivie par une phase de
croissance.
Sur le métal à nu, un cycle d’adsorption/désorption de l’oxygène se produit en
permanence. Lorsque l’oxygène est adsorbé, il peut réagir avec les différents éléments
d’alliage présents sur la surface du métal pour former un oxyde. Si cet oxyde atteint
une taille critique, il va commencer à croître. C’est cet enchainement d’étapes menant
à un oxyde de taille supérieure à la taille critique que l’on appelle germination.
On notera la forte analogie entre la germination de l’oxyde et la germination des
précipités dans un alliage.
Une fois que la germination a eu lieu, la phase de croissance peut commencer.
Cette étape mène à la réaction d’oxydation entre l’oxygène de l’environnement et
les atomes de l’alliage. Néanmoins, les différents composés chimiques doivent entrer
en interaction afin que la réaction ait lieu. Chaque espèce va donc diffuser dans la
couche d’oxyde. Pour se faire, les atomes de métal vont diffuser sous forme de cation
dans l’oxyde. L’oxygène , quant à lui, réagit à la surface atmosphère/oxyde et diffuse
sous sa forme anionique O2−. Ces diffusions d’éléments sont accompagnées par une
diffusion de lacunes à l’intérieur de l’oxyde. Comme les charges électriques ne sont
pas mobiles dans un cristal covalent ou ionique, ces lacunes d’oxydes représentent
une charge électrique. A l’interface métal/oxyde, le départ des cations dans l’oxyde
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Figure 2.1 – Diagramme d’Ellingham de plusieurs oxydes [GAL 02].
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provoque une injection de lacunes dans le métal. En plus des lacunes d’origine ther-
mique, l’oxydation est une source de lacunes supplémentaires. Ce sont les différences
de potentiel électrostatique ainsi que les différences de potentiel chimique qui sont
les moteurs de ces phénomènes de diffusions mutuelles. Cela représente donc, pour
un oxyde considéré, 4 flux d’entité distincts : l’anion oxygène, le cation métallique
et les lacunes anionique et cationique [ATK 85].
Cependant ce mécanisme se complexifie lorsqu’il y a plusieurs éléments d’alliage.
Dans le cas de l’alliage 718, on considère principalement le nickel, le fer et le chrome
qui sont présents à plus de 15% massique dans l’alliage (tableau 1.1). Les autres
éléments ne sont pas présents en quantité suffisante pour créer une couche d’oxyde
significative. Le diagramme d’Ellingham présenté sur la figure 2.1 permet de visuali-
ser la stabilité thermodynamique relative d’une grande variété d’oxydes en fonction
de la pression partielle en oxygène. En effet, chaque oxyde ne peut se former qu’en
présence d’une concentration suffisante d’oxygène.
On constate que l’oxyde de chrome, la chromine (Cr2O3), est plus stable que ceux
de fer et de nickel. Lorsque l’on s’éloigne de l’interface air/oxyde, la pression partielle
d’oxygène diminue. Cela a pour effet de favoriser l’oxydation du chrome au détriment
du fer et du nickel. De plus, les diverses espèces diffusantes ont un coefficient de diffu-
sion et une solubilité très faible dans la chromine. Cet oxyde de chrome présente donc
une excellente résistance à l’oxydation. Les travaux de Wood [WOO 70, WOO 86]
ont montré que si l’alliage contient suffisamment de chrome, il sera recouvert par
une couche protectrice de chromine. Sinon, seuls quelques nodules de chromine se
formeront entourés par les oxydes de nickel et de fer (figure 2.2).
2.1.2 Effet d’environnement et de microstructure
Les cinétiques d’oxydation, telles qu’elles sont décrites pour l’alliage 718, sont
sensibles, pour température donnée, à deux paramètres :
• la pression partielle d’oxygène
• la vitesse de diffusion du chrome vers l’interface oxyde/metal
La pression partielle d’oxygène, paramètre du premier ordre caractérisant le pou-
voir oxydant de l’environnement, modifie la vitesse de formation du NiO. Andrieu a
montré qu’en dessous d’une certaine pression partielle d’oxygène, NiO ne se forme
plus [AND 87]. Dans ce cas, on ne retrouve qu’une couche de chromine à la surface
de l’alliage.
La diffusion du chrome est influencée par plusieurs facteurs. En plus de la tem-
pérature, tout ce qui peut constituer un court-circuit de diffusion favorise la forma-
tion de la chromine. Les principaux courts-circuits de diffusion sont les dislocations,
qu’elles soient statiques ou dynamiques, et les joints de grains. Les premiers sont
directement reliés à la déformation plastique. Ainsi, plus le matériau est déformé
plastiquement, plus la couche passive de chromine se forme rapidement [GIG 69].
Le chrome en solution solide dans le métal peut également emprunter les joints
de grains de l’alliage pour gagner l’interface métal/oxyde et former de la chromine.
Ce chemin, contrairement aux dislocations, est continu pour gagner l’interface mé-
tal/oxyde. Ainsi, de la chromine se forme systématiquement au-dessus des joints de
grains, quelle que soit la pression partielle d’oxygène. Une taille de grain très fine
implique donc d’avoir une plus grande quantité de joints débouchant sur la sur-
face. Moulin a très bien illustré cela en montrant que la cinétique d’apparition de la
chromine est d’autant plus rapide que la taille de grain est fine [MOU 79, MOU 80].










Figure 2.2 – Schéma représentant les différentes étapes d’oxydation [WOO 70].
(a) Pour un alliage avec environ 20% de chrome ; (b) Pour un alliage avec moins de
5% de chrome.
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2.2 Amorçage de fissure en surface de l’alliage 718
Lorsque l’on parle de rupture en fatigue, on parle d’un phénomène segmenté en
deux étapes bien distinctes. Tout d’abord, si les conditions de chargement sont suf-
fisantes, un défaut du matériau peut devenir une amorce de fissure propagée dans
la matrice γ. On parle de l’amorçage d’une fissure. Puis cette fissure, toujours
avec un niveau de sollicitation suffisant, se propage dans le matériau et peut de-
venir suffisamment grande pour provoquer une rupture brutale de la pièce étudiée.
On parle ici de propagation de fissure. Dans cette étude nous nous intéressons
principalement à l’amorçage des fissures dans l’alliage 718.
2.2.1 Description des mécanismes d’amorçage
L’amorçage d’une fissure correspond donc à l’instant où l’on passe du défaut, qui
a sa propre cinétique de développement couplée ou non à la sollicitation mécanique,
à la fissure. L’enjeu se situe donc sur la localisation de ce défaut et sur la capacité
de ce même défaut à créer la fissure pour une sollicitation donnée. On se focalisera
sur l’amorçage des fissures pour lequel prévaut l’interaction entre l’état mécanique
local et l’environnement. L’amorçage en volume, mis à part pour la fragilisation par
l’hydrogène, est beaucoup moins sensible à l’environnement [ALE 04a]. La plupart
des études traitant de l’amorçage sont liées aux phénomènes de fatigue. L’objectif
des paragraphes suivants est de faire une synthèse des mécanismes d’amorçage sans
rentrer dans des détails propres à la fatigue, qui ne constitue pas l’objet direct de la
présente étude.
Dans l’alliage 718, deux grands types d’amorçage de fissures ont été mis en
évidence (figure 2.3) :
• l’amorçage sur un grain de grande taille
• l’amorçage sur une particule
Plusieurs mécanismes permettent d’expliquer l’amorçage en stade I [BAT 80]. La
localisation de la déformation dans un gros grain proche ou en surface du matériau
peut conduire à l’amorçage d’une fissure. Cet amorçage peut tirer son origine de plu-
sieurs sources : rugosité, accumulation de défauts ponctuels ou bande de glissement
persistante. Par ces trois mécanismes, le grain, suivant sa taille, génère un défaut
sans effet immédiat ou amorce une fissure qui se propage à un grain voisin.
On parle à ce moment de stade II. A ce moment le plan de propagation de
la fissure s’oriente naturellement perpendiculairement à la direction de sollicitation
principale.
Les particules candidates au second type d’amorçage sont tous les défauts mé-
tallurgiques cités dans la partie I, chapitre 1.2 ainsi que les carbures et les carboni-
trures. Ce sont des espèces fragiles qui, si le niveau de contrainte est suffisamment
élevé, peuvent se fissurer. A ce stade, on ne parle pas encore d’amorçage. L’amor-
çage est effectif lorsque le carbure fissuré transmet la fissure à la matrice γ (figure
2.3). Cependant, les défauts métallurgiques sont des motifs de rebut pour une pièce
industrielle. On considère donc que seuls les carbures/carbonitrures peuvent être
des sites actifs d’amorçage particulaire [ALE 04b]. Comme pour l’amorçage sur gros
grain, la fissure est transmise à la matrice commençant le stade II de la fissuration.
Ces deux types d’amorçage sont indépendants. Les études portant sur l’amorçage
en fatigue cherchent donc à déterminer quel mécanisme sera préférentiellement activé
en fonction des conditions de sollicitation.
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d > λ d < λ
Figure 2.3 – Schéma représentant les deux types d’amorçage de fissure. A gauche
l’amorçage sur gros grains et à droite l’amorçage sur particules [ALE 04b, ALE 04a].
On note d la taille de grain et λ la taille de particule.
2.2.2 Effet de la microstructure et des conditions de char-
gement
Hyzak et Bernstein [HYZ 82a, HYZ 82b] ont montré, sur des microstructures
réalisées en métallurgie des poudres, qu’un amorçage sur particule inclusionnaire
n’est possible que pour de très fortes charges. La taille d’un grain de poudre est
telle que l’on ne peut pas imaginer des inclusions de tailles supérieures à celle-ci. Il
n’y a donc pas de carbure dont la taille est supérieure à quelques micromètres dans
un alliage réalisé en métallurgie des poudres. On peut établir un parallèle avec les
carbures dans le cas de l’alliage 718. Le rapport entre la taille de grain et la taille
des particules inclusionnaires est donc un paramètre important.
Si les grains sont plus petits que les particules inclusionnaires de surface, ils se
répartissent mieux les déformations plastiques entre eux en comparaison avec une
microstructure dont les grains sont plus gros que les particules inclusionnaires. L’in-
clusion, quant à elle, ne participe pas à la déformation et le niveau de contrainte
qu’elle subit augmente jusqu’à atteindre la contrainte de clivage ou de décohésion
de l’interface inclusion/matrice si le chargement est suffisant. Dans le cas où la
contrainte maximale n’atteint pas ce seuil, il faut attendre un certain nombre de
cycles pour qu’un grain finisse par rompre et déclencher le stade II. Ce constat est
expérimentalement vérifié dans le volume par l’étude post mortem des sites d’amor-
çage d’éprouvette de fatigue. Les ruptures sur carbure/carbonitrure ont lieu dans
le domaine des fortes charges et les amorçages sur grain pour des charges plus
faibles [BAT 80].
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2.2.3 Effet de l’oxydation statique sur les carbures
Les carbures/carbonitrures possèdent une bonne réactivité avec l’oxygène. Connol-
ley et al ont étudié les conséquences de cette affinité [CON 03].
L’oxydation d’un carbure s’accompagne d’une expansion volumique. Pour tous
les types d’oxyde formés à partir des carbures de niobium, ce coefficient est proche
de 2. Si le carbure affleure suffisamment à la surface, il contraint l’alliage et déchire
la matrice qui l’entoure (figure 2.4).
Figure 2.4 – Cliché MEB réalisé par Connolley et al [CON 03]. On y observe un
carbure émergeant de la surface après avoir subi une oxydation isotherme de 15h à
550̊ C.
Le champ de contraintes résultant de l’expansion volumique induite par l’oxy-
dation du carbure affecte plastiquement l’alliage sur une zone d’environ quatre fois
son rayon initial. Après l’oxydation, il devient totalement friable. Il n’est d’ailleurs
pas rare qu’après cette transformation, il se déchausse (figure 2.5). Dans cette confi-
guration, l’impact du carbure sur la matrice s’apparente donc à un trou de même
dimension dont les bords auraient subi une déformation plastique. Cependant, la
forme de cette cavité est héritée de la forme du carbure avant l’oxydation. La forme
de ce trou peut donc prendre un caractère fortement anguleux, source de concentra-
tion de contrainte.
Selon Connolley [CON 03], cette plastification autour du carbure oxydé peut
mener à un amorçage de fissure en fatigue.
2.3 Couplage endommagement/environnement
Nous avons donc vu comment l’alliage 718 s’oxyde et comment certains défauts
peuvent générer de la fissuration. L’oxydation peut également modifier l’état de ces
défauts surfaciques. On ne parle cependant pas de couplage dans ce cas. Il n’est pas
nécessaire d’avoir concomitance des deux phénomènes pour que le résultat décrit ait
lieu.
L’objectif des prochains paragraphes est d’aborder sommairement les couplages
entre l’endommagement et l’environnement.
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Carbure déchaussé
après oxydation
Figure 2.5 – Cliché MEB d’un carbure déchaussé après oxydation. Cliché réalisé
sur l’éprouvette S2B3EV3 de cette étude.
2.3.1 Premiers travaux
L’alliage 718 est connu pour être sensible à la fissuration intergranulaire assistée
par l’oxydation. Des travaux menés par Andrieu [AND 92] puis par Molins [MOL 97]
ont montré que ce mode de fissuration est pleinement dépendant du type d’oxydation
activée en pointe de fissure (voir I.2.1).
Molins a utilisé des éprouvettes CT sollicitées en fatigue et en fatigue-fluage
à ∆K constant. En faisant varier la pression partielle d’oxygène et la fréquence de
sollicitation, la vitesse de propagation de fissure a été mesurée à différentes pressions
partielles d’oxygène. La figure 2.6 rassemble ces résultats.
Ces résultats nous apprennent deux points cruciaux :
• Il est nécessaire d’avoir une pression partielle d’oxygène suffisante pour avoir
une fissuration intergranulaire.
• Un cyclage trop rapide inhibe la fissuration intergranulaire.
Comme nous l’avons vu précédemment (voir I.2.1.2), la pression partielle d’oxy-
gène influe directement sur le type d’oxyde formé. Lors de la fissuration, c’est l’oxyde
dont la cinétique de croissance est la plus rapide qui se forme en pointe de fissure.
Pour des pressions partielles d’oxygène faibles, la rupture est transgranulaire ductile.
La pointe de fissure est donc protégée par "passivation" des surfaces libres nouvel-
lement créées par une couche de chromine. Ce n’est plus le cas pour des pressions
partielles en oxygène importantes. En effet, les oxydes de fer et de nickel qui se
forment en priorité en pointe de fissure ne sont pas "passivants" . L’oxygène peut
donc ainsi réagir aux joints de grains et les fragiliser pour amener une rupture in-
tergranulaire fragile.
L’effet dû à la fréquence des cycles et du palier de maintien dans le cas des





) et donc la vitesse de déformation, des deux modes
d’endommagement (purement mécanique ou résultant d’un couplage mécanique-
oxydation) seul l’endommagement mécanique subsiste. Ce qui explique la rupture
transgranulaire ductile pour les fréquences de sollicitation élevées.
Le couplage entre l’oxydation et le mode de fissuration est donc, par ces travaux,




Figure 2.6 – Ensemble des points exprimant la vitesse de fissuration en fatigue et
fatigue-fluage en fonction de la pression partielle d’oxygène pour différents modes
de sollicitation [MOL 97].
clairement établi. Cependant, une sollicitation cyclique est une sollicitation sévère
et les éprouvettes CT ont un faible volume sollicité. Se pose donc la question des
couplages éventuels entre l’environnement et un chargement monotone. Dans ce cas
la plasticité n’est plus confinée à une pointe de fissure mais répartie de manière plus
ou moins homogène dans un volume de matière beaucoup plus conséquent.
2.3.2 Modes de rupture/modes de déformation
En 2001, Fournier et al [FOU 01] ont mis en évidence dans l’alliage 718 des
ruptures intergranulaires fragiles lors d’essais de traction monotone, pour des tem-
pératures comprises entre 400 et 600oC, à des vitesses de déformation très faibles
(≈ 5.10−7s−1).
Cette rupture intergranulaire s’accompagne également d’une disparition des in-
stabilités plastiques de type Portevin-Le Châtelier (PLC) que l’on rencontre habi-
tuellement aux vitesses standards de sollicitation (entre 10−3s−1 et 10−2s−1). Pour
comprendre les hypothèses avancées par Fournier et al, quelques précisions sur l’effet
PLC doivent être rappelées.
Dans un alliage dont une partie non négligeable des éléments sont en solution
solide, on parle de vieillissement dynamique pour désigner les interactions entre les
dislocations en mouvement et les éléments en solution solide [COT 49]. Lorsqu’une
dislocation se déplace, son champ de contrainte interagit avec celui des atomes en
solution solide. Ces interactions viennent perturber la mobilité des dislocations. En
effet, entre chaque saut de ces dernières, les atomes en solution solide peuvent dif-
fuser vers la dislocation créant ce que l’on appelle un nuage de Cottrell [COT 48].
Ce nuage de Cottrell peut "épingler" la dislocation augmentant ainsi la contrainte
nécessaire à son mouvement. Macroscopiquement, on obtient une courbe de trac-
tion saccadée (figure 6.1). A chaque saut de contrainte, on peut voir une bande de
déformation apparaître sur le fût de l’éprouvette. La déformation n’est donc plus
uniforme le long de la zone utile de l’éprouvette de traction lorsqu’il y a occurrence
du PLC. Cependant, si la vitesse de déformation ralentit suffisamment pour devenir
compatible avec la vitesse de diffusion des solutés, les saccades de l’écoulement plas-
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tique visible sur la courbe macroscopique disparaissent. Un phénomène de traînage
à courte distance des solutés par la dislocation a lieu.
Pour Fournier, ce sont les vitesses de déformation très importantes atteintes lors
des sauts de contrainte du PLC qui expliquent l’absence de fissuration intergranu-
laire. Comme précédemment, ces vitesses ne sont pas compatibles avec les cinétiques
d’oxydation. Une fois sortie du domaine PLC, les mécanismes d’oxydation et la mé-
canique redeviennent compatibles pour générer un endommagement couplé.
Ces travaux ont été poursuivis par Garat durant sa thèse [GAR 08]. En com-
plétant la cartographie démarrée par Fournier (figure 2.7), on visualise clairement
l’existence de deux domaines où l’occurrence du PLC est corrélée au mode de rup-
ture. Un couplage entre les modes de déformation et les modes de rupture à donc
lieu lorsque l’on se trouve hors du domaine d’occurrence des instabilités plastiques
de type PLC.
Figure 2.7 – Diagramme positionnant les essais de traction sous air en fonction de
la vitesse de sollicitation et de la température. Une frontière entre l’occurrence de
PLC ou non est tracée. Les modes de rupture sont indiqués [GAR 08]. Les essais de
Fournier ont été rajoutés dans la boîte [A] [FOU 01].
Cependant, la figure 2.7 n’est valable que sous air. Si les essais sont réalisés sous
vide, il n’y a plus de rupture intergranulaire. Ceci laisse donc penser à un couplage
entre l’oxydation, le mode de déformation et le mode de rupture.
Deleume [DEL 07] essaye de modifier légèrement la microstructure en rempla-
çant le traitement de remise en solution par un traitement thermique légèrement
inférieur au solvus de la phase δ. La phase δ précipite donc abondamment notam-
ment sous forme globulaire aux joints de grains. Les résultats montrent une absence
de comportement intergranulaire fragile pour les mêmes conditions que Garat. En
termes d’interprétation, Deleume propose que les trains de dislocations rapides, se
libérant lors des sauts de contraintes, viennent relaxer les zones où la contrainte se
concentre en raison d’incompatibilités de déformation entre deux grains adjacents.
Ceci continue de renforcer l’explication purement mécanique de ces différents modes
de rupture.
Deleume et Ter-Ovanessian [DEL 07, TER 08] se sont intéressés à l’effet des
atomes interstitiels (C,N,O) sur le mode de rupture et le mode de déformation
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plastique. Expérimentalement, on constate que si l’on abaisse la quantité d’atomes
interstitiels, on diminue également le domaine de rupture intergranulaire. Dans un
diagramme du même type que celui de la figure 2.7, ce domaine est repoussé vers
les hautes températures et les faibles vitesses de déformation. Le fait que les atomes
en solution solide influencent le mode de rupture incite à penser qu’ils jouent un
rôle dans ces couplages. Comme cela a été expliqué précédemment, les dislocations
peuvent assurer du traînage (sur des distances "raisonnables") d’atome en solution
solide. On aurait donc, lors d’une sollicitation conduisant à la rupture intergra-
nulaire, un enrichissement des joints de grains en solutés, le rendant plus sensible
à la fissuration assistée par l’oxydation. Lorsqu’il y a occurrence du PLC, l’effet
de traînage n’existe plus et l’enrichissement des joints de grains est beaucoup plus
marginal. De plus, les bandes PLC peuvent relaxer des concentrations de contrainte
accumulées au niveau des joints de grains.
Les travaux de Max [MAX 14] ont poursuivi dans cette voie. Deux modes de
PLC sont identifiés. Le PLC basse température (aux alentours de 400̊ C) dû prin-
cipalement aux éléments interstitiels comme le carbone. Le PLC haute tempéra-
ture(supérieure à 600̊ C) dû à des atomes substitutionnels comme le chrome, le
niobium ou le molybdène. La spectroscopie mécanique a permis de lever une partie
du voile sur l’identité du responsable du PLC haute température. Quel que soit le
responsable, s’il y a ségrégation aux joints de grain de ce genre d’atome, le joint de
grains peut s’en trouver fragilisé et activer une fissuration intergranulaire sous air.
Résumé
Ce chapitre nous a permis de dégager différents aspects jouant un rôle du premier
ordre dans les interactions mécanique/environnement vis à vis de l’endommagement.
Pour traiter la problématique, il est primordial d’avoir une approche locale de
la mécanique. En effet les mécanismes de déformation mis en jeu sont à l’échelle
du grain et du joint de grains. La présence d’inclusions telles que les carbures a
également une grande influence sur l’amorçage de fissure dans l’alliage 718. En ce qui
concerne les phénomènes d’oxydation et leur couplage avec la mécanique, nous avons
vu que les paramètres environnementaux, comme la pression partielle d’oxygène par
exemple, déterminent l’activation ou non de certains couplages.
Pour la suite des travaux, une caractérisation fine de la matière d’étude sera
réalisée. A cela, un protocole expérimental avec une approche locale du chargement
sous contrôle environnemental nous permettra d’observer les interactions dont il a
été question dans ce chapitre.
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Chapitre 3
Matériau étudié : l’alliage 718 DA
Les essais détaillés dans la partie résultats expérimentaux ont tous été réalisé
avec des des éprouvettes directement usinées dans un unique disque de turbine en
alliage 718 DA issu de la chaine de production SNECMA. Cependant, pendant la
première année de la thèse, les éprouvettes usinées dans ce disque n’étaient pas
encore disponibles. Nous avions à notre disposition un bloc d’alliage 718 dit bloc
SMF fourni par SNECMA. Nous avons utilisé ce bloc pour, d’une part, valider la
procédure d’usinage et de préparation des éprouvettes et pour, d’autre part, valider
les dispositifs expérimentaux utilisés et présentés au chapitre 5.
Nous commencerons donc par présenter les caractéristiques de l’alliage du disque
de l’étude en commençant par son mode d’élaboration, sa mise en forme et ses
traitements thermiques.
Les éprouvettes testées sont toutes directement usinées depuis le disque dévolu
à notre étude. Les échantillons sont toujours orientés par rapport aux directions
caractéristiques du disque (r, θ, z). Compte tenu du retour d’expérience SNECMA,
il a été décidé, au début de thèse, d’une direction unique de sollicitation pour tous les
types d’essai. Cette direction est la direction orthoradiale θ. Le plan de prélèvement
sera détaillé. Nous présenterons ensuite les moyens de caractérisation, les paramètres
microstructuraux du matériau et enfin les moyens d’essais mécaniques utilisés pour
ces travaux.
3.1 Élaboration du matériau d’étude
L’élaboration du lopin de matière a été réalisée par la société Special Metals.
Cette élaboration s’est déroulée en trois temps. Tout d’abord, on procède à une
première fusion par induction sous vide (VIM 1) pour mettre le lopin de matière
sous forme d’une électrode. Une refusion sous laitier (ESR 2) est pratiquée, dans un
second temps, suivie d’une refusion à l’arc électrique également sous vide (VAR 3).
Ces étapes ont lieu sous vide pour éviter l’oxydation des éléments réactifs de
l’alliage comme le titane et l’aluminium qui, par exemple, peuvent former des inclu-
sions néfastes aux propriétés mécaniques s’ils se combinent avec l’oxygène de l’air.
De plus, le vide facilite l’obtention de la composition chimique finale souhaitée en
favorisant l’évacuation de certains éléments légers indésirables.
La première étape (VIM) permet de fabriquer l’électrode nécessaire aux deux
autres étapes. C’est à ce niveau que la composition chimique est fixée. Néanmoins,
1. Vacuum Induction Melting
2. Electro Slag Remelting
3. Vacuum Arc Remelting
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il subsiste encore trop d’impuretés pour procéder à la mise en forme. On peut noter
que c’est lors de cette étape que les carbures primaires apparaissent dans l’alliage.
Leur haut point de fusion rend leur élimination délicate voire impossible à des coûts
raisonnables.
La deuxième étape (ESR) permet de purifier l’alliage par réaction chimique des
éléments indésirables, comme le soufre, avec le laitier électro-conducteur. On élimine
ainsi les inclusions de grandes tailles. Les ségrégations sont également réduites. Ce-
pendant, la mise en contact de l’alliage avec le laitier maintient des seuils en oxygène
et en azote important.
Durant la dernière étape (VAR), la refusion du lopin au moyen d’un arc électrique
va permettre de maîtriser la croissance du front de solidification. Ainsi la quasi-
totalité de l’oxygène, de l’azote et de l’hydrogène contenu dans l’alliage est éliminée.
Il faut tout de même noter que ce procédé, même s’il réduit la quantité globale
d’inclusions, peut occasionnellement créer des inclusions de grandes tailles. Une
détection systématique, via un contrôle non destructif utilisant les ultrasons est
pratiquée sur chaque billette à ce stade de son élaboration.
A l’issue de ces trois étapes, la billette est prête pour le forgeage. La composition
chimique finale est donnée par la table 3.1.
% massiques Ni Cr Fe Nb Mo Ti Al Co
Mini 54,22 17,87 17,43 5,36 2,95 1,00 0,49 0,32
Maxi 54,25 17,90 17.47 5,38 2,95 1,01 0,51 0,32
% massique C Mn Si P S B Cu
Mini 0,022 0,04 0,08 0,012 0,0001 0,0032 0,04
Maxi 0,022 0,05 0,08 0,012 0,0001 0,0032 0,04
Table 3.1 – Tableau récapitulatif fourni par l’élaborateur, de la composition de
l’alliage 718 de cette étude.
3.2 Mise en forme
Plusieurs étapes de mise en forme sont nécessaires pour passer de la billette
ou lopin au disque brut de forge. Pour être utilisé sur un moteur d’avion, il subit
ensuite plusieurs opérations d’usinage et de contrôle. Dans cette étude, toutes les
éprouvettes sont prélevées dans un unique disque à l’état brut de forge.
Les étapes du forgeage du disque sont précisées ci-dessous :
1. Écrasement initial du lopin cylindrique avec une presse.
2. Débouchage c’est-à-dire réalisation d’un trou pour avoir un anneau.
3. Laminage circulaire pour obtenir le diamètre voulu.
4. Matriçage final au marteau pilon et à la presse pour obtenir la forme voulue
Toutes ces étapes sont entrecoupées de différents traitements thermiques permet-
tant de travailler l’alliage à la température adaptée à l’étape de forgeage. Il importe
en effet de maîtriser, à tous les stades de la mise en forme, la microstructure et de
limiter le risque de criques.






















Figure 3.1 – Schéma illustrant les différentes étapes de mise en forme subies par le
lopin avant d’obtenir le disque brut de forge.
3.3 Traitement thermique
Après les étapes de mise en forme, l’alliage 718 subit, le plus souvent, un traite-
ment thermique en deux étapes.
• Remise en solution puis trempe à l’air (figure 3.2).
• Traitement thermique dit traitement "aéronautique" (figure 3.3).
La remise en solution, permet de solubiliser certaines des phases ayant précipitées
durant les opérations de mise en forme. Cette étape est également appelée traite-
ment d’homogénéisation car elle atténue les ségrégations dans l’alliage. La phase δ,
présente en fin de forgeage, est remise en solution et ne peut plus jouer son rôle
d’inhibiteur de croissance des grains. Ainsi, il n’est pas possible d’obtenir ensuite un
alliage avec une taille de grains inférieure à 20 µm (voir partie I chapitre 1).
C’est à cette étape que l’alliage 718 DA se démarque de l’alliage 718 classique.
Celui-ci ne subit pas de remise en solution entre les étapes de mise en forme
et le traitement aéronautique tirant ainsi son qualificatif DA pour Direct Aged. L’al-
liage 718 dit standard subit donc à la fois le traitement de remise en solution puis le
traitement aéronautique. L’alliage 718 DA ne subit que le traitement aéronautique.
La phase δ conservée limite la croissance des grains pendant le traitement aéronau-
tique. La microstructure obtenue présente des grains très fins de l’ordre de 5 µm.
La phase δ se présente sous forme globulaire répartie principalement au niveau des
joints de grains (figure 3.4).



































Figure 3.3 – Traitement thermique de vieillissement dit traitement aéronautique






Figure 3.4 – Cliché de microscopie optique de l’alliage 718 DA brut après traitement
au réactif de Kalling (voir II.4.1)
3.4 Prélèvement dans le disque
3.4.1 Choix de la méthode de prélèvement
L’usinage des éprouvettes à partir du disque de turbine SNECMA intervient
après le traitement thermique aéronautique. Comme indiqué précédemment, les
éprouvettes pour les essais mécaniques ont leur direction de sollicitation orientée
dans la direction orthoradiale du disque.
Deux géométries d’éprouvettes sont utilisées : des éprouvettes plates et des éprou-
vettes dites "en V" (figure 3.5).
Les premières servent à réaliser les essais de traction usuels dans la gamme de
température de l’étude (450 à 650̊ C). Les secondes ont été dimensionnées en s’ins-
pirant d’études précédentes [TER 11, GAR 08]. La géométrie en V, contrairement
à l’éprouvette plate, permet de localiser la zone ayant la plus grande déformation
dans l’apex du V et d’obtenir localement un taux de triaxialité des contraintes re-
présentatif de celui observé en service dans les fonds d’alvéole du disque de turbine
réelle (≈ 0, 5), et, d’autre part, par l’effet de dépliement du V, d’atteindre, pour une
vitesse de traverse donnée, une vitesse de déformation plus faible que celle observée
sur une éprouvette plate.
Afin de dimensionner ces éprouvettes en V pour les essais à 600̊ C, des calculs
éléments finis ont été réalisés en utilisant une approche grossière. En effet, le calcul
est effectué avec une simple loi de comportement élastoplastique isotrope (figure 3.6).
L’écrouissage est également considéré comme isotrope. Le module d’Young utilisé
est de 160 GPa et le coefficient de Poisson de 0,3.
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Figure 3.5 – Plans des éprouvettes plates et en V (dimensions en mm).


















Figure 3.6 – Réponse mécanique macroscopique utilisée à 600̊ C pour dimensionner
les éprouvettes en V avec Castem
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Les calculs ont été faits en utilisant le code CAST3M [CAS] en 2D déformations
planes. L’objectif est uniquement d’avoir, pour une ouverture du V donnée, une
estimation de la triaxialité en fond de V ainsi que la valeur de la déformation totale
équivalente au sens de Van Mises associée à 600̊ C. La figure 3.7 montre la déformée



































Zoom sur la zone utile du V
montrant la déformation totale






Figure 3.7 – Résultat d’un calcul éléments finis montrant la déformation totale
équivalente ainsi que la déformée finale du V après 5 mm d’allongement comparée
à l’état initial.
Ces calculs réalisés avec CAST3M nous permettent d’évaluer la déformation
totale équivalente en fonction du déplacement de la traverse. Grâce à cette relation,
on peut déterminer la vitesse de déplacement de la traverse (Dtrav) pour obtenir une
vitesse initiale de déformation sur le point central de l’apex du V. La courbe 3.8
nous donne la relation ε = f(Dtrav). Si on dérive cette relation, on obtient la vitesse





Comme nous souhaitons piloter l’essai pour une vitesse de déformation initiale
donnée au point central de l’apex du V, ceci nous permet de faire la correspondance
entre la vitesse de déplacement initiale ciblée ε̇o et la vitesse de déplacement traverse
imposée ˙Dtrav.
On a donc les correspondances suivantes entre les vitesses d’essai :
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• ε̇o = 10−4s−1 =⇒ ˙Dtrav = 20 µm.s−1
• ε̇o = 10−5s−1 =⇒ ˙Dtrav = 2 µm.s−1
• ε̇o = 10−6s−1 =⇒ ˙Dtrav = 0, 2 µm.s−1
























Figure 3.8 – Evolution de la déformation totale du point central à l’apex du V (ε)
en fonction du déplacement de la traverse (Dtrav).
Une fois ces étapes effectuées, la géométrie de l’éprouvette en V est définie et
les échantillons destinés pour l’étude peuvent être prélevés. La technique de prélè-
vement choisie est l’électro-érosion. Cette technique permet de faire des découpes
fines et précises. Cela permet d’économiser la matière et d’obtenir la precision géo-
métrique requise pour l’usinage des éprouvettes, notamment pour les éprouvettes
en V. Une première série d’éprouvettes est usinée dans le bloc SMF afin de regar-
der la profondeur affectée par la technique de prélèvement. L’étude par microscopie
optique et par microscopie électronique à balayage indique que la zone affectée est
d’environ 30 micromètres. Cette épaisseur, qui sera confirmée sur le bloc de l’étude
(figure 3.9) sera enlevée par polissage sur toutes les éprouvettes comme décrit dans
quelques pages (partie II chapitre 3.5).
Les géométries d’éprouvettes retenues pour tous les essais de l’étude (figure 3.5)
étant fixées par l’analyse faite à 600̊ C, la même géométrie est utilisée pour les V
testés à 450 et 650̊ C afin de maximiser le nombre d’éprouvettes prélevables dans le
disque de l’étude. Certains coupons sont en outre prévus pour les études métallo-
graphiques.
Comme indiqué précédemment, le sens long des éprouvettes est dans la direc-
tion orthoradiale du disque qui est également la direction du laminage circulaire.
Ce procédé tend à aligner les précipités dans cette même direction. L’étude mé-
tallographique qui est détaillée dans le chapitre II.4 confirme que les carbures et
carbonitrures sont plutôt alignés dans le sens long de l’éprouvette. Ce choix, moins
sévère que dans les deux autres directions (r ou z), a été retenu par SNECMA
compte tenu des sollicitions réelles du disque en service.
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30 µm
Zone Affectée Thermiquement
Figure 3.9 – Cliché MEB montrant le défaut de phase δ dans la zone affectée
thermiquement (ZAT) par l’éléctroérosion. Cette zone est éliminée par polissage.
3.4.2 Organisation des prélèvements
Pour prélever les éprouvettes dans le sens orthoradial, le disque est d’abord
partitionné en section puis en bloc (figure 3.10). Ce découpage permet de prélever de
la matière en divers endroits du disque. Cela permet de rendre compte des éventuelles
effets de dispersions dus à l’élaboration du matériau sur les résultats de l’étude.
Une fois les blocs prélevés, ils sont découpés de telle sorte à avoir la même
microstructure que le cœur du disque. Les blocs sont d’abord usinés grossièrement
pour obtenir des trapézoïdes plats positionnés dans le cœur de disque (figure 3.11).
Sur la figure 3.12, on peut constater que la partie prélevée pour l’étude se situe hors
des zones correspondantes aux brides, zone métallurgiquement peu stable devant le
cœur du disque. Ces parties ont une microstructure moins homogène pouvant induire
plus de dispersion dans les résultats d’étude notamment en raison de la présence de
gros grains.
Les éprouvettes prélevées comme illustré sur la figure 3.13 sont ensuite numéro-
tées par ordre croissant de l’intérieur du disque vers l’extérieur (dans le sens des r
croissant). Certaines éprouvettes resteront à l’état de plaquettes de 2 mm d’épais-
seur et serviront pour les analyses micrographiques nécessitant d’être représentatives
de la matière d’étude.
3.5 Préparation de la surface des éprouvettes
Comme illustré précédemment, l’électro-érosion provoque une fusion locale du
matériau. Les pièces ainsi usinées présentent une zone affectée thermiquement (ZAT)
dont il faut s’affranchir en l’éliminant. Des observations spécifiques ont été réalisées
au MEB puis au MET. Les moyens utilisés et les résultats sont détaillés dans le
paragraphe II.4.5. A ce stade du mémoire, précisons seulement que l’épaisseur de la
ZAT, due au procédé d’usinage, affecte l’alliage d’étude sur une épaisseur maximale




























Figure 3.11 – Profil usiné dans la







Figure 3.12 – Profil usiné dans la
pièce forgée donnant le disque final
commercial









Figure 3.13 – Plans des deux configurations de découpe des trapézoïdes plats issus
des blocs
de 30 µm .
Un polissage est utilisé pour enlever au moins cette épaisseur sur les éprouvettes.
Ce polissage, pour les éprouvettes plates, est réalisé avec l’aide d’une polisseuse semi-
automatique de la marque Prezi. La gamme de papiers SiC utilisée est la suivante :
P300, P600, P1200 puis P2400. Ce polissage est nécessaire pour pouvoir ensuite
quantifier les amorces de fissures en surface. Les tranches de ces éprouvettes plates
sont polies manuellement jusqu’au P600. Ces surfaces n’étant pas étudiées, un polis-
sage P600 permet d’éviter d’éventuels effets aux bords dus à la technique d’usinage.
Compte tenu de leur géométrie, toutes les éprouvettes en V sont entièrement
polies manuellement. Pour que le polissage soit suffisamment homogène et repro-
ductible sur la surface du V, notamment en fond de V, un gabarit en PVC est
utilisé (figure 3.14). Ce polissage démarre avec un papier SiC P320. Et après un
polissage au papier P600, on procède à une passe au P1200. Cependant, avec ce
mode opératoire, les rayures sont perpendiculaires à la direction de sollicitation.
Une finition est donc nécessaire.
A l’aide d’une tige lisse dont le diamètre est légèrement inférieur à celui de la
courbure du V, on plaque sur la surface utile une bandelette de papier SiC P2400
préalablement lubrifiée à l’éthanol de laboratoire. En tirant sur ce papier SiC dans
la même direction que le sens long de l’éprouvette, les rayures sont orientées parallè-
lement à la direction de sollicitation future. On vérifie ensuite à la loupe binoculaire
que les anciennes rayures héritées de l’étape au P1200 ont bien été éliminées.
Cette précaution permet, pour la suite de l’étude, que les rayures de polissage
soient dans le sens long de l’éprouvette, dans le sens de la sollicitation et, a priori,
perpendiculaires à la direction attendue pour les amorçages de fissures.
Suite à cette préparation, l’éprouvette est nettoyée aux ultrasons, immergée dans
de l’éthanol. On élimine ainsi au maximum les résidus de polissage pouvant perturber
les expérimentations.
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Figure 3.14 – Photo montrant les deux gabarits permettant de polir de manière
homogène les faces des éprouvettes en V
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Chapitre 4
Procédures de caractérisation des
paramètres microstructuraux
Pour la suite de l’étude, il est nécessaire de connaître avec précision certains
paramètres microstructuraux. Une étude métallographique est réalisée. Elle concerne
uniquement l’alliage 718 DA dans lequel sont usinées nos éprouvettes. Ajoutés à
cette étude, quelques compléments sur la zone affectée par l’usinage sont également
présentés malgré leur élimination par polissage mécanique.
4.1 Taille de grain
La taille de grain est un paramètre très important qui intervient, par exemple,
dans le dimensionnement pour la tenue en fatigue. Nous avons vu que la spécificité
du traitement Direct Aged permet d’obtenir des grains d’une taille comprise entre 4
et 8 µm. Pour vérifier cette information, il est nécessaire de quantifier la taille des
grains du matériau de notre étude par des observations au microscope optique.
Ces observations optiques sont réalisées à l’aide d’un microscope Nikon Micro-
scope MA200. Le mode opératoire se déroule en 2 étapes. En effet, pour pouvoir
compter les grains, il est nécessaire de révéler les joints de grains. Comme on peut
le constater sur la figure 4.3, seuls les carbures et carbonitrures sont visibles sans
traitement chimique ou électrochimique préalable de la surface.
Pour l’alliage 718 DA, une attaque au réactif de Kalling donne de bons résultats
à la température ambiante. La composition de cette attaque pour 100 ml de solution
est la suivante :
• 50 ml d’acide chlorhydrique
• 50 ml d’éthanol
• 2 g de CuCl2 à dissoudre dans la solution
En fonction de la taille de l’échantillon, on peut procéder soit par immersion
si l’échantillon est de taille modeste ou par tamponnage pour les échantillons plus
encombrants. Cette attaque est très légère. Il est parfois nécessaire d’attendre plu-
sieurs minutes pour obtenir une attaque satisfaisante et discerner correctement les
joints de grain. Après rinçage à l’eau puis à l’éthanol, l’échantillon est observé au
microscope optique pour vérification. Si les joints de grains ne sont pas suffisamment
révélés, on peut réitérer l’attaque jusqu’à obtenir satisfaction. La solution peut être
conservée plusieurs semaines mais les solutions anciennes conduisent à des résultats
moins satisfaisants que les solutions fraîchement préparées.
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Une fois l’échantillon correctement attaqué, des clichés sont réalisés au micro-
scope optique (figure 4.1). Ceux-ci sont ensuite analysés par la méthode des inter-
ceptes [AST]. Cette méthode consiste à tracer des droites horizontales et verticales
de longueurs connues. Un comptage des grains interceptants ces droites est effectué
comme illustré par la figure 4.1. Le rapport entre le nombre de grains comptés et la











Figure 4.1 – Cliché, réalisé au microscope optique après attaque au réactif de
Kalling, sur l’éprouvette plate S1B3EP7 illustrant l’application de la méthode des
interceptes
Plusieurs images sont ainsi analysés sur des échantillons prélevés à différents en-
droits du disque. Cependant, comme pour les éprouvettes d’essais mécaniques, un
intérêt particulier est porté sur la zone dont la microstructure est homogène en res-
tant loin des brides. Les résultats sont les suivants : la longueur moyenne des grains
dans la direction θ est de 5, 4 µm avec un écart-type de 0, 3 µm. Dans la direction z,
on obtient 5, 9 µm avec un écart type comparable à la direction θ. On constate un
effet d’anisotropie léger. Les grains sont très légèrement allongés suivant la direction
de laminage (θ). Cependant, étant donné les similitudes entre les tailles moyennes
de chaque direction étudiée, l’hypothèse d’une microstructure à grains équiaxes est
ici pleinement justifiée. D’une manière générale, c’est cet ordre de grandeur que l’on
retrouve sur toutes les micrographies effectuées sur les prélèvements de disque, à
savoir 5 µm de taille de grain avec toujours cet effet d’allongement des grains de
10% dans la direction de laminage. Cette morphologie des grains s’explique par les
procédés de mise en forme employés (laminage circulaire et matriçage).
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4.2 Distribution des carbures
4.2.1 Distribution en taille des carbures
Les carbures peuvent être des sites d’amorçage de fissures récurrents dans l’alliage
718. Il est donc nécessaire de quantifier la distribution de ces particules et ceci a fait
l’objet d’une étude dédiée. L’étude est faite en lien avec les essais mécaniques. Le sens
long des éprouvettes étant dans la direction orthoradiale du disque, les observations






Figure 4.2 – Schéma illustrant les zones observées pour étudier la distribution des
carbures
Lors de son élaboration, le disque a subi deux passes de laminage circulaire.
La direction orthoradiale est donc colinéaire avec le sens de laminage. L’impact du
procédé de mise en forme sur la distribution et l’orientation des carbures apparait
clairement (figure 4.3). Le procédé de mise en forme peut provoquer l’éclatement
de gros carbures (supérieurs à 100 µm) et les disperser en amas, alignés suivant la
direction de laminage.
Contrairement aux joints de grains, les carbures sont visibles en microscopie op-
tique sans attaque chimique ou électrochimique. Il suffit donc de polir la surface à un
état poli-miroir (finition à la suspension diamantée 1 µm) et de faire les observations
au microscope optique (figure 4.3).
Quinze clichés ont ainsi été réalisés. La résolution d’un cliché est de 2560x1920
pixels. Cela correspond à une surface de 1, 18 mm2 par cliché, soit 17, 7 mm2 de
surface analysée. Pour analyser la population des carbures, il est nécessaire de "bi-
nariser" les clichés obtenus. Le seuillage est effectué entre 180 et 195. On procède
ensuite à une ouverture d’un pixel suivis d’une fermeture d’un pixel également. Cette
opération permet d’éliminer les pixel solitaire et les particules de trop petites tailles
pour être pertinente. La démarche est illustrée par les figures 4.3 et 4.4.
L’analyse de ces particules (carbures ou carbonitrures) porte sur leur nombre,
leur taille, leur morphologie (élancement) et leur orientation. Ces données statis-
tiques sont obtenues par la synthèse des 15 clichés binarisés. La résolution des cli-




Figure 4.3 – Cliché de microscopie optique sans attaque chimique montrant les
carbures dans l’alliage 718 DA
chés permet d’inclure toutes les particules dont le diamètre équivalent est supérieur
à 2 µm. Sur l’ensemble de cette surface de 17, 7 mm2, 2377 carbures ont été comp-
tés. On arrive ainsi à une moyenne de 134 carbures par mm2. Si l’on s’intéresse à
la fraction surfacique, on obtient une valeur moyenne de 0,5% avec une répartition
irrégulière. Selon les images, la fraction surfacique est comprise entre 0,3% et 0,8%.
Des covariogrammes ont été calculés dans les directions θ et z. Ils diffèrent notable-
ment. La portée dans la direction θ (250 µm) est supérieure à celle dans la direction
z (environ 10 µm), ce qui est cohérent avec les alignements observés.
La surface moyenne des précipités est de 37, 5 µm2 avec une surface médiane
de 19 µm2. On choisit de modéliser cette distribution par une loi log-normale. Les
fonctions de répartition des diamètres moyens de la distribution mesurée et la distri-
bution log-normale ajustée sont présentées sur le graphique 4.5. La loi log-normale
est ajustée par la méthode des moindres-carrés.
L’histogramme 4.6 présente la distribution des carbures en fonction du diamètre
équivalent. La densité de probabilité associée à la loi log-normale identifiée précé-
demment est également tracée à des fins de comparaison. Le pas choisi pour tracer
l’histogramme est de 0, 5 µm.
La loi log-normale ajustée a pour paramètres µ et σ valant respectivement 1,568
et 0,646. La distribution a donc une espérance de 5, 90 µm et un écart-type de
4, 25 µm. On note que cette valeur d’espérance est très proche de la taille de grain.
Cependant, l’écart-type est important, cette distribution de carbures présente une
forte dispersion. On visualise cela sur la figure 4.6 où sont reportés les histogrammes
des densités de probabilité associées à la distribution expérimentale et à la loi log-
normale ajustée précédemment.




Figure 4.4 – Image binarisée après traitement du cliché de la figure 4.3







Espérance = 5, 90 µm









Expérimentale - 15 images
Loi Log-Normale
Figure 4.5 – Fonction de répartition de la distribution expérimentale des diamètres
équivalents des carbures accompagnée de la fonction de répartition de la loi log-
normale ajustée.
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Expérimentale - 15 images
Loi Log-Normale
Figure 4.6 – Histogramme montrant la distribution des diamètres équivalents des
carbures et de la loi log-normale ajustée sur la figure 4.5.
4.2.2 Morphologie des carbures
Pour étudier la morphologie de ces particules, on s’intéresse à la distribution des
élancements (le rapport du grand diamètre par le petit diamètre de la particule).
On obtient la distribution présentée dans l’histogramme 4.7.
On constate donc que les précipités présentent, en moyenne, un léger allongement
d’environ 1,5. On notera tout de même l’existence de certaines particules avec de
forts allongements (supérieur à 2) en quantité non négligeable (environ 20%).
Figure 4.7 – Histogramme présentant la répartition des particules en fonction de
leur acicularité
D’autre part, il semble intéressant de regarder quelle est la direction du sens
long de ces précipités par rapport aux directions caractéristiques du disque. L’his-
togramme 4.8 représente la distribution des orientations des particules en fonction
des orientations de la population de carbures/carbonitrures recensée. On note une
anisotropie de l’orientation avec 75,3% des carbures dont l’orientation est comprise
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entre ±30̊ par rapport au sens de laminage. On note donc une forte corrélation
entre la direction de laminage et l’alignement du sens long des carbures.
Pour la suite de l’étude, il faut donc noter que, comme pour l’application in-
dustrielle, les éprouvettes usinées sont sollicitées dans la même direction que le sens
long des carbures. La répartition des carbures étant hétérogène, leur fraction surfa-
cique peut varier d’un facteur 3 d’un cliché à l’autre. Enfin, la taille moyenne des
carbures est du même ordre que la taille de grains mais présente une distribution
plus "étalée".
Figure 4.8 – Histogramme présentant la répartition des particules en fonction de
l’orientation de leur grand axe par rapport à l’axe de laminage (0̊ )
4.3 Phase δ étudiée au microscope électronique à
balayage
La phase δ est plus riche en niobium que la matrice austénitique de nickel. Pour
l’observer, on introduit un échantillon à l’état poli-miroir dans un MEB. Comme le
niobium est d’un numéro atomique sensiblement plus élevé que le nickel (41 contre
28), les zones "riches" en niobium renvoient un signal beaucoup plus fort sur le
détecteur en électrons rétro-diffusés. La phase δ apparaît donc en clair sur les clichés
en électrons rétro-diffusés (figure 4.9). L’appareil utilisé est un MEB LEO435VP
équipé d’un détecteur d’électrons secondaires ainsi que d’un détecteur d’électrons
rétrodiffusés à quatre quadrants.
En procédant à un seuillage suivi d’une binarisation sur 5 images du type de celle
illustrée par la figure 4.9, la fraction surfacique de phase δ globulaire est estimée à
3,5%. La présence d’un carbure peut modifier cette fraction en raison de leur teneur
en niobium également significative. Les clichés ont donc été réalisés dans des zones
sans carbure visible.
La dispersion de cette fraction est de 0,6%. L’état de la précipitation de la phase δ
est lié au traitement thermomécanique vu par l’alliage. L’alliage 718 DA ne subissant
pas de remise en solution, il possède une fraction de phase δ élevée, comparée aux
fractions retrouvées pour d’autres alliages 718, comme par exemple dans les travaux
de Deleume [DEL 07].
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Figure 4.9 – Cliché MEB en électrons rétrodiffusés montrant la phase δ globulaire.
L’échelle est la même pour les cinq clichés d’analyse et elle est comparable à celle
employée pour l’analyse des carbures.
Néanmoins, cette méthode d’analyse ne peut pas détecter et prendre en compte
la précipitation δ de taille inférieure à 1 µm. On sous-estime donc probablement la
quantité de phase δ présente dans l’alliage de l’étude. On sur estime également la
taille moyenne de ces précipités.
4.4 Quantification des phases par EBSD
Durant cette étude, un accès ponctuel à un MEB équipé d’un detecteur EBSD a
permis d’effectuer une brève analyse de l’alliage d’étude. Les résultats ont été obte-
nus avec l’aide de Mme Claudie Josse du Centre de microcaractérisation Raimond
Castaing. L’appareil utilisé est un MEB FEG JEOL JSM 7100F TTLS LV. Outre
sa très bonne résolution (1,2 nm à 25 kV) en imagerie, ce microscope est particuliè-
rement adapté à l’analyse chimique et cristallographique grâce à son fort courant de
sonde (jusqu’à 600 nA). Il est équipé d’un spectromètre EDS SDD (Oxford) couplé
à un système EBSD AZtec HKL Advanced Nordlys Nano.
4.4.1 Procédure de préparation
L’analyse EBSD requiert une préparation de surface parfaite : poli-miroir et un
écrouissage minimum. Cette préparation a été effectuée en lien avec la responsable
de l’appareil. La séquence de préparation est la suivante :
• Polissage mécanique au papier SiC jusqu’à l’état P2400.
• Polissage à la suspension diamantée 3 µm puis 1 µm.
• Polissage à l’OPS (suspension de silice)
• Polissage vibrant durant 12 heures.
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L’étape de polissage vibrant permet d’ôter une grande partie de la couche de
matériau écroui par les étapes de polissage précédentes qui perturbe l’identification
des lignes de kikuchi par le logiciel de l’EBSD. Trois zones d’intérêt ont été analysées.
4.4.2 Résultats
On constate, sur la figure 4.10 en contraste de bande, la présence d’une grande
quantité de macles. Ces macles sont héritées de la mise en forme de l’alliage et de
l’absence de traitement d’homogénéisation après le forgeage. On remarque que les
grains visibles sur ce cliché ont une taille du même ordre de grandeur que celle
mesurée précédemment avec la méthode des interceptes. Cependant, on ne peut ici
émettre que des conjectures, le nombre de grains comptabilisés étant trop faible
pour une analyse statistique de la taille de grain. Aucune orientation préférentielle
des grains n’a été mise en évidence car moins de 200 grains ont été indexés, ce qui




Figure 4.10 – Cliché EBSD obtenu en contraste de bande.
L’analyse EBSD permet d’effectuer une analyse des phases en présence. Pour
pouvoir mener à bien cette analyse il est nécessaire de déclarer les phases au logiciel
d’analyse EBSD. Le tableau 4.1 recense les différentes phases attendues dans l’alliage
avec les informations qui leur sont propres. Ces informations sont issues des analyses
en microscopie en transmission effectuées durant la thèse d’Aliou Niang [NIA 06]
Phases N̊ et groupes d’espaces Symbole de Pearson Positions de Wyckoff
γ 225. Fm3m cF4 Ni. 4a x=0 ; y=0 ; z=0
γ′ 221. Pm3m cP4
Al. 1a x=0 ; y=0 ; z=0
Ni. 3c x=0 ; y=0,5 ; z=0,5
γ′′ 139. I4/mmm tI8
Nb. 2a x=0 ; y=0 ; z=0
Ni. 2b x=0 ; y=0 ; z=0,5
Ni. 4d x=0 ; y=0,5 ; z=0,25
δ 59. Pmmn oP24
Ni. 2a x=0 ; y=0 ; z=0,3182
Nb. 2b x=0 ; y=0,5 ; z=0,6513
Ni. 4f x=0,7494 ; y=0 ; z=0,8414
Table 4.1 – Tableau récapitulant les différents paramètres utilisés pour indexer les
phases de l’alliage 718 lors de l’analyse l’EBSD, valeurs établies par Niang [NIA 06]
Les analyses sont effectuées dans une zone dépourvue de carbure. Suite à cette
indexation, le logiciel nous renvoie la fraction de chaque phase indexée. Ici les frac-
tions obtenues pour la matrice γ et les précipités γ′ / γ′′ ne sont pas cohérentes
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entre chaque cliché. Cela s’explique par la résolution choisie pour l’analyse EBSD
pas suffisamment faible et la taille des précipités γ′ / γ′′ qui n’excède pas 100 nm. Le
logiciel mélange donc les deux phases sans réussir à systématiquement les discerner.
En revanche, la phase δ est correctement indexée et séparée des autres phases.
L’analyse quantitative donne, en fonction des clichés, une valeur comprise entre 1
et 4% de fraction surfacique de phase δ. Cela est comparable aux résultats obtenus
dans l’analyse précédente faite par analyse d’images sur les clichés MEB en électrons
rétro-diffusés.
4.5 Etude de la précipitation fine par microscopie
électronique en transmission
Pour parfaire la connaissance du matériau, il est nécessaire d’observer l’état
de la microstructure fine (inférieur au micromètre). Cette analyse est menée par
microscopie électronique en transmission (MET) grâce à Marie-Christine Lafont. Les
observations ont été réalisées au centre de microcaractérisation Raymond Castaing
sur un MET JEOL JEM-2100F de 200kV.
Plusieurs échantillons sont analysés. Un échantillon de cœur permet d’observer
l’état de la matière brute de forgeage et de préciser la microstructure fine spécifique
de l’alliage 718 DA. Dans le chapitre décrivant les choix de prélèvement du maté-
riau d’étude (cf page 49), une zone affectée thermiquement (ZAT) d’environ 30 µm
d’épaisseur a été identifiée au MEB. Une lame est donc réalisée à 30 µm de la surface
pour vérifier l’impact de l’usinage, sur la précipitation fine dans de l’alliage 718 DA.
Enfin, une caractérisation de la microstructure fine est effectuée en se focalisant
d’une part à proximité de la phase δ globulaire observée au microscope optique
(voir figure 3.4, p.43) et, d’autre part, au niveau des joints de grains où cette phase
globulaire n’est pas visible.
4.5.1 Préparation des échantillons
Cette préparation a été effectuée par Marie-Christine Lafont. Pour pouvoir pré-
parer les deux types d’échantillons, deux protocoles sont utilisés. Le premier permet
de réaliser un échantillon du matériau massif dit de cœur. Le second, permet de
réaliser un échantillon de la zone à la limite de la ZAT, c’est à dire en surface.
Préparation de la zone de cœur
Une lame de 1, 5 mm d’épaisseur est prélevée dans la zone d’intérêt. Cette lame
est ensuite amincie sur chaque face par polissage mécanique pour atteindre une
épaisseur finale de 80 µm.
Un emporte-pièce mécanique permet de découper un disque de 3 mm de diamètre
dans chaque lame amincie. Ces disques sont ensuite placés dans un aminciceur élec-
trolytique de marque STRUERS. Cet appareil permet de finaliser l’amincissement
des lames et de les percer en leur centre pour être observable en microscopie en
transmission (figure 4.11). L’électrolyte utilisé est une solution composée de 75% de
méthanol, 8% d’acide perchlorique et de 17% d’éther mono-butylique de l’éthylène
glycol. Cette solution est maintenue entre -5oC et -10oC et la tension d’électrolyse
est fixée à 22V.
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Figure 4.11 – Clichés réalisés au microscope optique montrant la localisation
du trou réalisé par polissage électrolytique. Certains précipités sont visibles sur les
clichés.
Préparation de la zone proche de la ZAT
Pour prélever la lame proche de la ZAT, l’étape de polissage mécanique n’est
pas applicable directement. En effet cela aurait pour conséquence de modifier, voire
d’éliminer, la zone d’intérêt.
Dans un premier temps, l’échantillon est tronçonné en deux puis les deux zones
utiles sont collées l’une sur l’autre. Ainsi protégées, on peut procéder au polissage
mécanique pour obtenir une lame épaisse d’environ 40 µm et visualiser la zone
proche de la ZAT.
Ici, on ne peut pas utiliser le polissage électrolytique en raison de la présence du
fin joint de colle tenant les deux morceaux de l’échantillon. Une amincisseuse ionique,
PIPS de marque GATAN, est utilisée pour parvenir au perçage de l’échantillon
et ainsi obtenir une lame suffisamment fine pour être observable par microscopie
électronique en transmission. Le trou est centré sur le joint de colle et les deux ZAT.
L’abrasion ionique, bien que plus polyvalente, donne toutefois des lames MET de
qualité inférieure à celles obtenue par polissage électrolytique. En effet, l’expérience
montre que la surface transparente aux électrons est plus grande et plus fine dans
le cas du polissage électrolytique, lorsque le procédé est bien maîtrisé. Ceci explique
donc l’emploi des deux procédés pour l’élaboration des lames MET.
4.5.2 Impacts de l’usinage sur la microstructure fine
L’analyse MEB nous incitait à enlever par polissage une épaisseur de 30 µm
en surface de nos échantillons. Il importe donc de vérifier qu’à cette distance, la
précipitation fine, à savoir les précipités γ′ et γ′′, ne sont pas affectées par le mode
de préparation des éprouvettes d’essais mécaniques.
Les clichés MET 4.12 et 4.13 montrent que la précipitation fine attendue est
présente dans les deux zones de prélèvement. Dans les deux cas, la texture nous
renseigne sur la présence de γ′′. Les observations en champ clair montrent des résul-
tats cohérents. La précipitation fine est présente sur les deux types d’échantillon et
présente les mêmes caractéristiques en taille, en répartition et en densité.
Le cliché de la figure 4.14, réalisé en champ sombre grâce à la diffraction en haute
résolution, met explicitement en évidence la présence de γ′′. Ce type de cliché n’a
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Phase δ
Figure 4.12 – Cliché MET dans le ma-
tériau de cœur. La texture marquée de la
zone inférieure droite indique une forte
présence de γ′′
Figure 4.13 – Cliché MET dans le ma-
tériau proche de la ZAT. La texture mar-
quée autour du joint triple indique une
forte présence de γ′′
pu être effectué dans la zone du bord de la ZAT en raison de la qualité de la lame
ne permettant pas de faire de la haute résolution.
4.5.3 Microstructure proche des précipités δ globulaires
En ce qui concerne la précipitation δ, les observations se sont concentrées sur les
précipités δ déjà observés en microscopie optique.
Ces précipités sont positionnés le long des joints de grains comme illustrés sur
le cliché 4.15. On constate, comme attendu, la présence de petits précipités γ′/γ′′
dans le grain. Cependant une zone sans précipité (Precipitate Free Zone - PFZ) est
également présente le long des précipités δ globulaires. Ces PFZ ont une épaisseur
moyenne comprise entre 60 et 70 nm soit entre 1 et 2% de la taille de grain. Cette
microstructure a déjà été rapportée dans la littérature [FAY 87].
Cette organisation de la microstructure autour de la phase δ globulaire est re-
trouvée avec la même occurrence sur les deux autres zones de prélèvement.
4.5.4 Microstructure des joints de grains
Tous les joints de grains ne présentent pas de phase δ globulaire. Comme l’amor-
çage de la fissuration intergranulaire est l’un des points clés de cette étude, il est
donc impératif de regarder plus en avant ces joints de grains, loin des précipités δ
globulaires. Le cliché de la figure 4.16 est une observation typique réalisée dans cette
configuration.
Sur cette figure, on constate que le joint de grains qui, à faible grandissement,
semble dépourvu de précipitation δ, est en réalité "décoré" par de la phase δ na-
nométrique. Cette phase δ nanométrique mesure 30 nm de large et peut atteindre
plusieurs centaines de nanomètres de long. L’occurrence de ce type de précipitation
est très fréquente sans pour autant être systématique.
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Figure 4.14 – Cliché MET en champ sombre dans le matériau de cœur. L’utilisa-
tion d’un diaphragme permet de sélectionner uniquement le signal diffracté par les
précipités γ′′
Sur un alliage 718 traité classiquement (avec une remise en solution) ce genre
de précipitation δ n’a jamais été observée. En effet, après le forgeage de l’alliage,
il subsiste des germes permettant à cette phase δ nanométrique de précipiter. Ces
germes sont des précipités γ′′ [KIR 70, DON 94, SUN 94]. Or avec un traitement
classique de remise en solution, on élimine tous ces germes et lors du traitement de
vieillissement, la précipitation de δ nanométrique ne peut avoir lieu.
On constate également qu’une légère PFZ d’environ 10 nm est présente autour
de ces précipités δ nanométriques. Ces PFZ sont moins étendues que dans le cas de
la précipitation δ globulaire micrométrique.
Cette microstructure très particulière au niveau d’une proportion importante de
joints de grains de l’alliage 718 DA est un élément clé pour la compréhension de
l’amorçage de fissures intergranulaires.




Figure 4.15 – Cliché MET montrant des précipités δ acollés à un joint de grains.




Figure 4.16 – Assemblage de trois clichés MET montrant un joint de grain sans
précipité δ globulaire. On distingue la présence d’une fine précipitation de phase δ
à l’intérieur du joint de grains.
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Chapitre 5
Protocole des essais sur
éprouvette en V
Les essais sur éprouvette en V constituent le cœur de l’étude. Ces essais, ainsi
que ceux sur les éprouvettes plates, ont été réalisés sur deux dispositifs différents
du CIRIMAT améliorés pour cette étude grâce aux personnels du laboratoire (MM.
Jean-Claude Salabura et Ronan Mainguy). Nous allons dans un premier temps dé-
crire ces deux dispositifs, les moyens d’extensométrie utilisés selon les types d’essais
et enfin, la méthodologie spécifique adoptée pour quantifier l’endommagement via
les observations MEB.
5.1 Spécificités des essais mécaniques
Les essais sont des essais de traction en température, entre 450 et 650̊ C, sous
vide ou sous air, à vitesse de traverse imposée. Le gradient thermique doit être
minimal sur la zone utile de l’éprouvette et une attention particulière a été apportée
à la qualité du vide. Après une phase de montée en température et de stabilisation
thermique, la phase concernant l’essai mécanique s’effectue en imposant une vitesse
de déplacement de traverse constante. L’ensemble est résumé sur la figure 5.1.
Avant de détailler le protocole des essais en eux-mêmes, on procède à une des-
cription des deux dispositifs expérimentaux utilisés, et des validations thermiques
et mécaniques effectuées.
5.2 Présentation des moyens d’essais mécaniques
Les essais ont été réalisés sur deux machines de traction électromécanique équi-
pées chacune d’un four à lampes halogènes trois zones.
La première machine, qui initialement n’était pas équipée d’un four, est appelée
pour cette raison MTS à froid. C’est une machine électromécanique de la marque
MTS (figure 5.2). Elle est équipée d’un capteur de force de 2 kN dont la précision
est de 1N . La traverse est pilotée par un moteur pas à pas d’une précision de 1 µm.
Certains de nos essais sont menés à des vitesses de traverse inférieures à 1 µm s−1.
Néanmoins, le moteur pilotant la traverse est capable de lisser son déplacement par
interpolation de sa position.
Cette machine, a été équipée d’un four trois zones à lampes halogènes afin d’ob-
tenir un gradient de température minimal sur la zone utile. Ce système, dit de four
à images concentre le rayonnement émis par la lampe halogène au moyen de mi-



































Figure 5.1 – Schéma de principe de chargements thermiques et mécaniques appli-
qués
Figure 5.2 – Photo de la MTS à froid Figure 5.3 – Photo de la MTS à chaud
















Figure 5.4 – Schéma illustrant le changement de position du V par rapport à la
zone de focalisation du four durant un essai
roirs paraboliques. Son intérêt, par rapport à un four à résistances classique, réside,
d’une part, dans la finesse de pilotage de la température grâce aux trois zones in-
dépendantes, et, d’autre part, dans les fortes vitesses de montée en température
accessibles en raison de sa faible inertie. Chaque zone est pilotée indépendamment
des deux autres, avec sa propre boucle de rétroaction (figure 5.6). Pour ce faire,
nous avons utilisés des thermocouples de type K, soudés par point directement sur
l’éprouvette (figure 5.7). Dans la gamme de température de notre étude, la précision
des thermocouples est de ±1, 5oC à 600̊ C. Pour l’éprouvette en V, le thermocouple
du milieu est légèrement décalé afin de ne pas être sur la zone localisant l’endom-
magement.
Lors des essais sur éprouvettes plates, l’axe de l’éprouvette se trouve dans l’axe
focal du four. En revanche, pour les éprouvettes en V, la zone utile est non seulement
désaxée mais sa position évolue au cours de son dépliement (figure 5.4). Il importe
donc de vérifier la qualité de la régulation thermique obtenue dans ces conditions.
Cette validation est réalisée sur une éprouvette usinée dans le bloc SMF.
Une campagne spécifique a été réalisée permettant le réglage des paramètres de
régulation du four (PID). On obtient ainsi un four capable de maintenir un gradient
inférieur à 1̊ C pendant toute la durée de l’essai (pouvant atteindre 8 heures). L’écart
à la consigne est maximale à la fin de la montée en température. Il reste cependant
bref et n’excède pas 5̊ C comme illustré sur la figure 5.5 qui correspond à l’arrivée
sur le palier de température. Cette période de stabilisation thermique garantie un
gradient faible (inférieur à 1̊ C sur la zone utile) pour toute la durée de l’essai.
Pour les éprouvettes plates, la zone utile est plus longue (34 mm) mais elle est
mieux centrée dans la zone focale du four. Le gradient thermique pour les essais à
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Figure 5.5 – Courbe de validation thermique à 600̊ C effectuée sur une éprouvette
en V issue du bloc SMF
450̊ C est au maximum de 3̊ C et il est de 1̊ C pour les essais à 650̊ C. Le gradient
supérieur à 450̊ C est dû à la gamme de fonctionnement du four qui est moins






Figure 5.6 – Schéma représentant le po-
sitionnement des thermocouples permet-
tant la rétroaction sur une éprouvette vu
de face (plate ou V).
Figure 5.7 – Photo d’une éprouvette
équipée de ses 3 thermocouples de régu-
lation
La seconde machine, appelée à juste titre MTS à chaud, est également une ma-
chine électromécanique équipée d’un four trois zones à lampes halogènes. Son cap-
teur de force est une cellule de 5 kN . Son fonctionnement est exactement le même
que celui de la MTS à froid. Cependant, l’enceinte constitutive du four est étanche
et permet de réaliser les essais sous atmosphère contrôlée. Dans notre cas, nous
souhaitons effectuer des essais en minimisant l’oxydation de l’éprouvette.
Les essais peuvent être réalisés sous gaz neutre ou sous vide secondaire. Dans les
deux cas, un système de pompage est indispensable. L’enceinte du four est connec-
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tée à un ensemble de 2 pompes à vide en série. Une pompe primaire qui permet
de descendre jusqu’à un vide de 1.10−2 mbar. Une fois le vide primaire établi, la
pompe turbomoléculaire se met en marche et permet d’atteindre un vide inférieur
à 1.10−4 mbar.
Pour notre étude, les essais sous vide seront réalisés selon le protocole suivant,
appliqué avant la mise en température : pompage jusqu’à atteindre un niveau de
vide secondaire, ce vide secondaire est "cassé" à l’argon. On recommence ensuite le
pompage. Cette purge à l’argon s’est avérée nécessaire pour une bonne répétabilité
des essais sous vide. L’essai est considéré sous vide si la pression reste toujours
inférieure à 10−4 mbar ou 10−2 Pa.
Avant de détailler les moyens d’extensométrie utilisés, il est nécessaire d’apporter
quelques précisions sur le protocole de mise en charge thermique et mécanique.
Tous les essais de l’étude nécessitent une phase de chauffage. Durant cette phase
l’éprouvette est mise sous charge négligeable (5N) pour que celle-ci reste sous tension
lors de sa dilatation thermique ainsi que celle des mors. La vitesse de montée en
température est de 30̊ C par minute.
La seconde étape est une étape de stabilisation. Elle permet de stabiliser la
température dans la ligne afin que les déplacements dus aux dilatations ultérieures
soient négligeables devant les déplacements imposés lors de l’essai. La durée de cette
phase et d’environ une heure pour les deux géométries d’éprouvette.
Quand elle est atteinte, nous pouvons procéder à l’essai proprement dit. L’éprou-
vette subit une traction à une vitesse de traverse imposée jusqu’à ce qu’elle s’allonge
d’une longueur prédéfinie en début d’essai. Elle est ensuite détendue à la vitesse de
20 µm/s. Cette décharge prend fin lorsque l’effort revient à la valeur de 5N . Le four
est alors arrêté et on laisse l’éprouvette refroidir toujours sous une charge imposée
de 5N . Ce léger maintien sous charge permet d’éviter des contractions thermiques
indésirables pouvant contribuer à un endommagement non souhaité de l’éprouvette,
voire du dispositif expérimental.
Pour les essais sous vide, l’éprouvette est ramenée à la pression atmosphérique
uniquement lorsque la température est redevenue inférieure à 100oC. C’est à partir
de cette température que le four peut être ouvert et l’éprouvette démontée pour
observation.
Comme deux dispositifs différents sont utilisés pour les essais, des comparaisons
des réponses macroscopiques (Force/Déplacement) des deux dispositifs sont effec-
tuées. Ces comparaisons ont été totalement satisfaisantes et sont illustrées à 600
et 650̊ C par les graphiques de la figure 5.8 pour des tractions de V effectuées à la
vitesse la plus lente de notre étude, la vitesse lente étant celle qui provoque le plus
de dispersion.
Enfin, il faut préciser, que pendant chaque essai, les signaux force et position de
la traverse sont acquis à une fréquence de 10 Hz. Ces données sont suivies en direct
pendant l’essai et nous permettent très rapidement de faire une comparaison, certes
macroscopiques, des essais entre eux.
5.3 Extensométrie par traitement d’image
Pour les essais sur éprouvettes plates, les deux machines d’essais sont équipées
d’extensomètres optiques pour le suivi de la déformation via l’allongement de la zone
utile.
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600̊ C à 10−6s−1
S3B4EV29 - MTS à froid
S3B4EV31 - MTS à chaud










650̊ C à 10−6s−1
S2B3EV14 - MTS à froid
S2B4EV8 - MTS à chaud
Figure 5.8 – Comparaison de courbes exprimant la force en fonction du déplace-
ment imposé de la traverse pour les deux machines à 600̊ C et 650̊ C
La géométrie des éprouvettes en V a impliqué de développer des moyens spéci-
fiques d’extensométrie sans contact. En effet, le champ de déformation est hétéro-
gène. En raison du dépliement de l’éprouvette, le champ de déplacement des points
de l’éprouvette est essentiellement bi-dimensionnel et dans les directions x et z défi-
nies sur la figure 5.4. Le dimensionnement des essais est fait par des calculs éléments
finis, mais il importe de vérifier que les déformations locales dans la zone d’inté-
rêt c’est-à-dire l’apex du V sont celles souhaitées quand un déplacement donné est
imposé aux têtes de l’éprouvette. Le choix s’est donc porté sur deux méthodes :
• la corrélation d’images
• l’analyse des contours de l’éprouvette au cours de son dépliement
5.3.1 Acquisition d’images
L’évolution géométrique de l’éprouvette est donc suivie par prise de vue à inter-
valle régulier tout au long de l’essai. Les vitesses de traction employées ne nécessitent
pas de dispositif tels que des caméras à grandes vitesses. Un appareil numérique de
bonne qualité suffit pour réaliser ces prises de vue. Pour l’étude présentée dans ce
manuscrit, un appareil de la marque CANON EOS 7D est utilisé.
Sur les deux dispositifs expérimentaux, la prise de vue s’effectue sur la tranche du
V à travers des fenêtres aménagées dans les enceintes des fours (figure 5.9). Le four
de la MTS à froid, dont l’enceinte n’est pas étanche, permet de doter l’appareil photo
d’un objectif macro. Les clichés obtenus sont d’excellente qualité. L’épaisseur du V
est définie par environ 150 pixels, soit 7 µm par pixel. Cette résolution est suffisante
pour utiliser la corrélation afin d’accéder aux déformations locales (chapitre 5.3.2).
En revanche, l’enceinte étanche du four de la MTS à chaud, en raison de la présence
des fenêtres en quartz, ne nous permet pas de positionner l’objectif macro à la
distance focale adéquate. Un objectif classique est donc utilisé car moins encombrant.
La résolution spatiale "s’effondre" à 30 pixels dans l’épaisseur du V, soit 35 µm par
pixel. La corrélation d’images ne peut donc plus être utilisée. L’analyse manuelle
des contours des éprouvettes en V permet tout de même d’estimer correctement la
déformation de la zone utile du V. Ceci sera détaillé au paragraphe 5.3.3.
Pour automatiser l’acquisition des photos, l’appareil photo est équipé d’un in-
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tervallomètre. Grâce à ce dispositif, les prises de vue sont effectuées à intervalle










Figure 5.9 – Schéma représentant le montage de prise de vue
5.3.2 Corrélation d’images
Pour les éprouvettes en V, la technique de la stéréo-corrélation d’images aurait
été idéale car elle permet de reconstituer le champ cinématique de surface d’un objet
en trois dimensions. Les champs de déformation sont ensuite obtenus par calcul en
employant la relation de Green Lagrange. En revanche, la stéréo-corrélation nécessite
deux prises de vue simultanées sous deux angles différents (l’optimum étant autour
de 30o). Ceci n’est pas possible compte tenu de la configuration de nos dispositifs.
La technique du four à images ne permet pas de multiplier les ouvertures pour cette
double prise de vue. Avec un seul cliché, nous avons choisi de positionner l’éprouvette
de profil pour bien mesurer le dépliement du V.
Pour obtenir correctement le champ de déformation, un mouchetis est réalisé
uniquement sur la tranche de l’éprouvette (figure 5.10). Il s’agit d’un dépôt d’alu-
mine effectué grâce à une bombe aérosol 1. Les prises de vues donc le mouchetis ne
pouvaient pas être faits sur les faces du V car il y aurait eu modification de l’état de
surface surtout un risque de masquage de l’amorçage des défauts. L’éprouvette est
positionnée avec soin, son profil aligné avec l’axe optique de l’appareil photo. La pla-
tine micrométrique servant de support à ce dernier nous permet d’aligner finement
l’éprouvette en V avec le plan focal (figure 5.9).
Le logiciel de corrélation utilisé est ARAMIS [ARA]. Il s’agit d’un logiciel com-
mercial acquis pour l’étude par le CIRIMAT. Pour pouvoir calculer le champ de
déformation, le logiciel doit d’abord mesurer le champ de déplacement de l’éprou-
vette. Pour y parvenir, il va découper l’image utile en quadrangles de taille prédéfi-
nie. Ces quadrangles sont appelés des facettes et comportent un certain nombre de
pixels. Chaque facette, avec ses contrastes dus au mouchetis, est la zone servant pour
la corrélation entre deux images successives et constitue un point de mesure. Pour
avoir la meilleure résolution spatiale possible, il faut avoir les facettes les plus petites
possibles. Par ailleurs il faut qu’elles soient suffisamment grandes pour contenir as-
sez de grains de mouchetis et constituer une facette reconnaissable parmi les autres
1. Fournies par la société allemande Mr CHEMIE
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Figure 5.10 – Première et dernière images d’un essai sur V - S3B3EV25
grâce à un motif singulier. Il faut donc trouver un compromis pour choisir la taille
des facettes. Ce compromis est fixé par la finesse du mouchetis et la résolution des
photos. Sur l’épaisseur du V, la corrélation aboutie correctement pour environ 12
facettes dans l’épaisseur, soit des facettes d’environ 12 pixels, ce qui donne environ
un point de mesure tout les 90 µm .
Le deuxième point important concerne le nombre d’images à prendre. En effet
si le déplacement effectif entre deux prises de vue est trop important, cela va com-
pliquer voir rendre impossible la convergence de la corrélation. Il faut donc prendre
suffisamment de clichés pour ne pas avoir ce problème. En pratique, 80-100 clichés
donnent un résultat satisfaisant pour une traction de 5 mm (figure 5.11). Cette
valeur, en fonction de la vitesse d’essai nous permet de régler l’intervallomètre.
Figure 5.11 – Cartographie issue du logiciel ARAMIS représentant la composante
εxx du champ de déformation calculé avec x la direction de sollicitation (sens x de
la figure 5.4)
Les bords du profil de l’éprouvette sont plus délicats à suivre d’un bout à l’autre
de l’essai. La corrélation fonctionne très bien sauf près des deux surfaces. Le logiciel
ne parvient pas à effectuer la corrélation (donc à calculer la déformation) proche de
la surface utile, sur environ 100 µm d’épaisseur. On procède donc par extrapolation
linéaire en postulant que la déformation est linéaire dans toute l’épaisseur et pas
seulement dans la zone corrélée. Dans la cartographie illustrant cette partie, la dé-
formation maximale (dans le sens de la traction) obtenue sur la zone pour laquelle
la corrélation fonctionne est de 5,7%. La déformation maximale en peau interne du
V extrapolée est ici de 7%.
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Lors de l’analyse des essais, des comparaisons entre champs de déformation me-
surés et champs calculés par éléments finis seront présentées. La méthode mise en
œuvre permet d’obtenir de manière satisfaisante les déformations dans le sens long
de l’éprouvette en fond de V. Nous n’avons pas de données exploitables sur la dé-
formation dans la largeur y de l’éprouvette (figure 5.4 p67), le nombre de facettes
dans l’épaisseur étant limité, l’incertitude reste importante sur les mesures de dé-
formations faites dans l’épaisseur du V (1 mm).
Comme indiqué ci-dessus, la corrélation d’images ne fonctionne pas de façon aussi
satisfaisante sur la MTS à chaud en raison d’une part de la fenêtre de l’enceinte
étanche mais surtout du solvant du mouchetis dont l’évaporation se poursuit dans
l’enceinte dès le démarrage du four sous vide. Afin que les essais restent comparables
entre eux, nous voulions que les temps de maintien en température soient les mêmes
pour tous les essais. Or, avec le mouchetis, le temps de stabilisation pour obtenir
un vide correct s’en retrouve rallongé en raison du séchage du mouchetis. Une autre
solution est proposée pour traiter les essais sur ce bâti. Elle est précisée dans le
paragraphe suivant.
5.3.3 Analyse manuelle des profils successifs du V
Pour pallier le problème mentionné précédemment, les images ont été traitées
avec un algorithme spécialement élaboré pour l’éprouvette en V. Il comporte trois
étapes :
1. Récupération du profil intrados et extrados de l’éprouvette pour chaque image.
2. Ajustement d’une fonction analytique sur les profils expérimentaux.
3. Calcul de la déformation moyenne dans le sens long de la surface utile (x) en
utilisant la fonction ajustée aux profils déformés.
Dans un premier temps, il faut récupérer les profils de l’intrados et de l’extrados.
La première étape consiste à passer de l’image globale à une image réduite centrée
sur le fond du V. Après avoir réajusté le contraste de l’image, un seuillage couplé à
de la détection de contour fournit les contours de l’éprouvette (figures 5.12 et 5.13).
En répétant cette opération sur chaque image réalisée pendant un essai, on obtient
ces profils pour chaque photo.
La deuxième étape consiste à définir une fonction analytique que l’on ajuste sur
les profils expérimentaux de l’intrados et de l’extrados du V. On choisit d’ajuster
la modélisation des profils par une fonction définie par morceaux. Les bras sont
représentés par des droites, le fond du V par un arc de cercle. Pour respecter la
symétrie du V, les deux bras auront des pentes opposées.
La procédure d’identification décrite ci-dessus est appliquée conjointement aux
profils de l’intrados et de l’extrados. Les bras ont la même pente en valeur absolue ce
qui nous conduit à faire une identification à trois paramètres, la pente p, les rayons
de courbure de l’intrados Rint et de l’extrados Rext.
On notera sur la figure 5.13 que la présence du thermocouple soudé perturbe le
profil. Cependant, l’ajustement est suffisamment robuste pour que cela ait un impact
négligeable sur la valeur des paramètres identifiés.
Les expressions des fonctions analytiques choisies sont les suivantes :
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Figure 5.12 – Image d’un V prise durant
un essai
Figure 5.13 – Extraction brute des pro-
fils intrados et extrados du V
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mext = pLext +
√
Rext2 − Lext2
En utilisant la méthode des moindres carrés, on ajuste ces deux fonctions simul-
tanément sur les données brutes de l’intrados et de l’extrados pour chaque image
(voir figure 5.14). Cette étape est réalisée après avoir centré l’image sur le V et en-
levé le mouvement de corps rigide. On en retire ensuite trois paramètres par images,
à savoir :
• le rayon de courbure Rint du profil interne,
• le rayon de courbure Rext du profil externe,
• la pente p des bras, commune aux profils interne et externe.
Avec ces paramètres, en utilisant les données de la première image non déformée







La modélisation faite nous permet uniquement d’obtenir une déformation totale
moyenne εmoy en fond de V (annexe A). La figure 5.15 présente un exemple du type
de profil obtenu.







Figure 5.14 – Ajustement des profils extrados et intrados, par la méthode des
moindres carrés
Figure 5.15 – Exemple d’évolution de la déformation moyenne en fond de V obtenue
par l’ajustement des profils externes du V.
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Il est important de rappeler ici que les essais sont réalisés à vitesse de dépla-
cement imposée jusqu’à un déplacement donné correspondant à une déformation
totale cible. Celle-ci a été définie par calcul éléments finis. Le post-traitement des
images permet de vérifier que la déformation souhaitée est atteinte. Les techniques
utilisées nous permettent une précision relative de l’ordre de 10% sur cette défor-
mation. La précision sur la courbes macroscopique force/déplacement est meilleure.
Chaque essai est analysé en étudiant d’une part le dépliement macroscopique du V
via sa courbe force/déplacement mais aussi en vérifiant que le niveau de déformation
cible a été atteint. Il importe, en effet, que la déformation soit bien localisée dans
l’apex du V qui est la zone dans laquelle l’amorçage des défauts est minutieusement
étudié.
5.4 Observations MEB des éprouvettes en V
Tous ces essais sont réalisés jusqu’à une déformation cible. L’endommagement
résultant de cette déformation est donc au centre de cette étude. Il se caractérise par
la présence de fissuration dans la zone en traction au fond du V. Grâce à un balayage
systématique de cette surface utile, on obtient un relevé des fissures amorcées. La
compréhension des mécanismes en jeu résulte de la comparaison de ces relevés pour
différentes sollicitations thermomécaniques, avec ou sans oxydation. Toutes les ob-
servations MEB ont été réalisées sur MEB LEO 425VP. La tension était de 15kV, la
distance de travail de 13 mm pour un courant de sonde d’environ 1500 pA. Le gran-
dissement choisi est de 800 et correspond à un optimum entre la taille du plus petit
défaut détectable et le nombre de balayages nécessaires pour couvrir des surfaces
significatives dans un temps acceptable. Il est fixé en tenant compte de la taille de
grain et de la taille des précipités. Il permet facilement de détecter toutes les fissures
de plus de 3 µm de longueur, seuil choisi pour l’étude. Tous les défauts de longueur
inférieure sont donc ignorés.
5.4.1 Description du décompte des fissures
Le principe de ces observations MEB est de quantifier l’endommagement subi par
l’éprouvette en fonction des conditions imposées. Pour des raisons de répétabilité,
les éprouvettes sont marquées (rayure) après essai pour délimiter, en fond de V, la
zone d’observation. Un outil de gravure permet un positionnement des marques à
± 100 µm. La zone analysée fait donc 3x5 mm2. On effectue ensuite, un balayage
systématique comme illustré sur la figure 5.16 du fond du V.
Pour chaque fissure rencontrée, on note le diamètre du plus petit cercle dans
lequel on peut inscrire la fissure observée. L’erreur sur cette mesure est de l’ordre du
micromètre. On précise également si la fissure est connectée à un carbure ou à un
carbonitrure. Le numéro de balayage est relevé pour situer les fissures sur le profil
du V à titre indicatif. Cette information sert surtout à avoir une estimation de la
surface balayée. Ainsi, une comparaison entre deux essais dont les surfaces observées
diffèrent peut être faite sans biais. On s’attache plus particulièrement à séparer les
fissures par nature. En effet, toutes celles observées sont soit liées à un carbure soit
intergranulaires. Les images en électrons rétrodiffusés et en électrons secondaires
sont utilisés conjointement. La figure 5.17 montre les deux cas de figure pouvant
se présenter avec les carbures endommagés. Dans un premier cas, ils peuvent être
clivés sans pour autant avoir initié un amorçage de fissure dans la matrice. Dans le
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Figure 5.16 – Balayage de la surface utile d’une éprouvette en V au MEB
deuxième cas, une fissure est présente à la fois dans le carbure et dans l’alliage. C’est
dans ce deuxième cas que l’on relève la fissure. L’autre cas est ignoré. La figure 5.18
montre l’apparence que prend une fissure intergranulaire observée par les électrons
rétro-diffusés. Les images en électrons secondaires servent à détecter les fissures et
celles en électrons rétro-diffusés à préciser leur nature.
5.4.2 Résultats bruts obtenus suite au décompte
Suite à ce décompte, on se retrouve avec une population de fissures rangées selon
leur taille, leur position relative et leur nature. La figure 5.19 montre comment les
fissures se répartissent le long du profil de l’éprouvette. Un point correspond à une
fissure observée. Ce point est positionné en fonction de la position relative où la
fissure a été observée et de son diamètre équivalent.
5.5 Analyse des relevés de fissure
5.5.1 Correction du relevé
Le relevé brut de fissures référence les fissures par leur numéro de balayage. Il
est nécessaire de positionner chaque balayage sur l’abscisse curviligne du fond de
V. Cependant, le dispositif, permettant de délimiter la zone à analyser, projette la
zone utile sur un rectangle de surface So = 3 × 5 mm2, quelle que soit la déformée
finale du V. Ce biais est illustré par le schéma de la figure 5.20. Il est donc nécessaire
d’appliquer une correction sur le positionnement de chaque balayage.
Sur le schéma 5.20, Ls représente la longueur curviligne réellement observée et Lo
la longueur du projeté de la surface utile sur l’horizontal. Ainsi, plus la déformation
finale est importante, plus la surface balayée est petite. Pour quantifier la correction
à appliquer, des mesures sur des photos ont été effectuées. Cette correction revient






Figure 5.17 – Cliché MEB en électrons rétro-diffusés montrant quel endommage-




Figure 5.18 – Cliché MEB en électrons rétro-diffusés montrant des fissures inter-
granulaires. Aucun carbure observé.
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Figure 5.19 – Exemple d’un relevé brut réalisé sur l’éprouvette S2B4EV20. Les
fissures sont référencées suivant leur numéro de balayage et de leur taille. On y
différencie le type de fissures entre celles sur carbure (ronds bleus) et celles hors
carbure (carrés rouges).
Lo = 5 mm
Ls
Lo = 5 mm
Ls
Lo = 5 mm
Ls
Profil initial d’un V
Profil d’un V après 5 mm de tractionProfil d’un V après 2, 5 mm de traction
Figure 5.20 – Schéma illustrant la zone observée dans différentes configurations
de dépliement de l’éprouvette en V.
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à multiplier la surface balayée théorique de So = 15 mm2 par le coefficient correctif
α. Tous les coefficients de correction sont regroupés dans le tableau 5.1.
Allongement final (mm) Facteur correctif α Surface effective αSo (mm
2)
2, 5 1, 0261 15, 39
3, 5 1, 0255 15, 38
4 1, 0144 15, 22
5 1, 0126 15, 19
Table 5.1 – Ensemble des corrections à appliquer en fonction de l’allongement final
imposé au V
La figure 5.21 reprend les mêmes données que la figure 5.19 en explicitant la
position des fissures sur la surface effective de l’éprouvette, par rapport au centre
du V.























Figure 5.21 – Relevé avec les abscisses corrigées de l’éprouvette S2B4EV20.
5.5.2 Grandeurs statistiques
Ces relevés contiennent beaucoup d’informations qui ont besoin d’être synthé-
tisées. Le paragraphe suivant explique les choix des paramètres retenus, à savoir,
densité de fissure en nombre, ρfiss, et la fraction de fissures amorcées sur
carbure, γc. Le premier paramètre donne une information sur l’intensité de l’endom-
magement global de l’éprouvette. Le second apporte une information sur le mode
d’endommagement privilégié. En effet, les carbures et carbonitrures sont des sites
d’amorçage connus pour le matériau de l’étude et leur taille et leur distribution sont
étudiés dans le chapitre 4 de la partie II.
Ces paramètres sont calculés de la manière suivante :














Nfiss : nombre total de fissures comptées
α : facteur de correction de la surface
Sb : surface parcourue pendant un balayage
Nb : nombre total de balayages MEB effectués
Ici, Sb est égale au produit de la largeur de l’éprouvette, 3 mm, et de la largeur






N cfiss : nombre de fissures comptées sur carbure
Nfiss : nombre total de fissures comptées
Ces deux paramètres sont calculés pour chaque essai. Les différentes conditions
d’essais peuvent ensuite être comparées à partir de ces paramètres.
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Chapitre 6
Essais sur éprouvettes plates
6.1 Essais de validation à 450̊ C
Pour vérifier que le matériau est conforme aux spécifications industrielles, des
essais de traction sur éprouvettes "plates" sont menés à 450̊ C, température de ré-
férence pour l’utilisation de l’alliage 718 DA dans les disques de turbine. Des essais
réalisés par l’industriel permettent de comparer les résultats du CIRIMAT avec ceux
servant de référence chez SNECMA.
Ces essais de vérification sont répertoriés dans le tableau 6.1. Trois vitesses de
chargement sont utilisées pour tester la sensibilité à la vitesse de déformation à
450̊ C. La vitesse la plus lente correspond à la limite du dispositif expérimental
(limite en pilotage des machines MTS utilisées).
Label Vitesse (s−1) Déformation finale
S2B3EP4 10−3 15,3 %
S2B3EP8 10−4 11,2 %
S2B3EP10 10−5 15,4 %
S1B2FT2 10−3 16,2 %
S1B2FT6 10−3 16,4 %
Table 6.1 – Tableau des essais de traction effectués sur éprouvettes uniaxiales
"plates" à 450̊ C.
Ces essais sont comparés avec deux essais réalisés par l’industriel sur le même
disque, dans le bloc S1B2, à 10−3s−1 (figure 6.1). Les éprouvettes industrielles utili-
sées sont des éprouvettes uniaxiales cylindriques de diamètre 4 mm et de longueur
utile 20 mm.
Tous les essais présentent des instabilités plastiques de type Portevin-Le Châ-
telier. Les courbes ont des allures similaires malgré un seuil d’écoulement plastique
légèrement supérieur pour les éprouvettes plates (d’environ 60 MPa).
Aucun effet de vitesse sur le comportement en traction n’est notable à cette
température. La déformation à rupture, comparable entre tous les essais, est de
l’ordre de 15%. Seul l’essai à 10−4s−1 a rompu prématurément (11% de déformation
totale). Cela peut s’expliquer par la présence d’une concentration de carbures dans
un coin du faciès de rupture de l’éprouvette (figure 6.2).
La bonne concordance des courbes contrainte/déformation à 450oC nous permet
de valider notre méthodologie d’essai et de passer aux températures cibles de l’étude.
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S1B2FT2 - SNECMA - 10−3s−1
S1B2FT6 - SNECMA - 10−3s−1
Figure 6.1 – Courbes de traction obtenues pour trois vitesses de déformation à
450oC sur éprouvettes plates uniaxiales et deux essais sur éprouvettes axisymétriques
à 10−3s−1. Tout ces essais sont réalisés sous air.
Carbures
Figure 6.2 – Cliché MEB d’une partie du faciès de rupture de l’éprouvette S2B3EP8
(450̊ C, 10−4s−1)
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6.2 Effet de vitesse sur le comportement macro-
scopique à 600 et 650̊ C
Des essais de traction sont menés à 600 et 650̊ C. Ils serviront de base pour pré-
ciser le comportement en traction du matériau de l’étude à différentes vitesses. En
parallèle, des essais ont été réalisés par la société AUROCK par technique d’ana-
lyse de fréquence de résonance acoustique afin de préciser le module de Young aux
différentes températures (annexe B).
Le tableau 6.2 recense les essais de traction réalisés. Ils ne sont pas menés à
rupture car l’objectif de l’étude est de comprendre le mécanisme d’amorçage de la
fissuration. Les éprouvettes sont donc toutes très soigneusement observées afin de
dénombrer les fissures.
Label Température Vitesse (s−1) Déformation finale macroscopique
S1B3EP2 600oC 10−3 2,5 %
S1B3EP3 600oC 10−4 2,5 %
S1B3EP5 600oC 10−4 2,6 %
S1B3EP6 600oC 10−5 7,3 %
S1B3EP8 600oC 10−3 3,5 %
S1B3EP9 600oC 10−3 2,4 %
S1B3EP11 600oC 10−5 2,3 %
S1B3EP10 650oC 10−5 7,2 %
S1B3EP13 650oC 10−3 1,9 %
S1B3EP14 650oC 10−5 1,5 %
Table 6.2 – Tableau regroupant les essais de traction effectués sur éprouvettes
uniaxiales "plates" à 600 et 650̊ C.
Les courbes de traction sont représentées sur les figures 6.3 et 6.4.
Aucune instabilité plastique de type Portevin-Le Châtelier n’est observée. A 600
comme à 650 C̊, la contrainte d’écoulement chute de manière significative quand la
vitesse d’essai passe de 10−4s−1 à 10−5s−1. L’alliage présente donc une forte sensi-
bilité de la contrainte d’écoulement à la vitesse de déformation.
Si l’on compare les deux températures, 600 et 650̊ C, l’effet de vitesse est moins
marqué à 650̊ C (environ -150 MPa sur la contrainte d’écoulement contre -200 MPa
à 600̊ C ).
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Figure 6.3 – Courbes de traction obtenues pour les trois vitesses de déformation
à 600oC.

























Figure 6.4 – Courbes de traction obtenues pour deux vitesses de déformation à
650oC.
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Les différentes éprouvettes ont été prélevées dans le bloc S1B3 à différentes pos-
tions. Ce brassage des zones de prélèvement est volontaire. Les éprouvettes sollicitées
dans les mêmes conditions ne révèlent pas un comportement mécanique notablement
différent. Dans la suite de l’étude, ceci nous permettra de considérer que le maté-
riau est suffisamment homogène pour permettre aux analyses de s’affranchir de la
problématique du prélèvement des éprouvettes.
6.3 Observation de l’endommagement des éprou-
vettes
6.3.1 Faciès de rupture à 450̊ C
Les essais de traction à 450̊ C ont été effectués jusqu’à rupture. Les faciès, pour
chaque vitesse de déformation, ont été observés au MEB. Tous les faciès présentent
la même apparence.
La figure 6.5 montre environ deux tiers d’un des faciès de rupture de l’éprouvette
S2B3EP8 (10−4s−1). On distingue clairement des cupules témoignant d’une rupture
ductile. Au fond de certaines d’entre elles, on distingue clairement des carbures.
Carbures en fond de cupules
100 µm
Figure 6.5 – Faciès de rupture ductile de l’éprouvette S2B3EP8 (450oC, 10−4s−1)
6.3.2 Endommagement à 600̊ C et 650̊ C
Contrairement à 450̊ C, les essais ont été conduits jusqu’à une déformation cible
afin non pas de se focaliser sur la rupture mais sur l’initiation de l’endommagement.
Dans un premier temps, la déformation cible est de 2,5%. Les observations sont
effectuées systématiquement sur toute la zone utile. La figure 6.6 montre deux car-
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bures de la surface de l’éprouvette S1B3EP2 (10−3s−1) qui ont fissurés. Ceci consti-
tue l’unique type d’endommagement visible pour les trois vitesses de traction à
l’échelle de la taille de grain (∼ 5 µm) pour 2,5% de déformation finale. La surface
investiguée pour une éprouvette plate étant de 34x3 mm2, seulement 14 amorces de
fissures sur carbures ont été détectées pour l’éprouvette S1B3EP11 et aucune fissura-
tion intergranulaire n’a été observée. Les autres éprouvettes n’ont pas subi d’analyse
statistique aussi poussée mais présentent un endommagement similaire, c’est-à-dire
sans fissuration intergranulaire et une densité de carbures fissurés très faible, au
regard de celle qui sera détaillée dans le prochain chapitre, pour les éprouvettes en
V ayant subi des déformations comparables.
Carbures fissurés
10 µm
Figure 6.6 – Cliché MEB en électrons secondaires de la surface latérale de l’éprou-
vette S1B3EP2 après traction.
Deux éprouvettes, S1B3EP6 pour 600̊ C et S1B3EP10 pour 650̊ C, ont été portées
jusqu’à environ 7,5 % de déformation finale avant l’arrêt de l’essai. Ces éprouvettes
ont été sollicitées à 10−5s−1. Des observations MEB ont également été menées à
la surface de ces éprouvettes. Des carbures fissurés sont présents à la surface de
l’échantillon en nombre légèrement plus important que pour les essais stoppés à 2,5%
de déformation totale. L’étude de l’éprouvette S1B3EP6 a révélée la présence de 54
amorces de fissures sur carbures. Rapporté à la surface observée, cela ne représente
toujours pas une densité de fissure significative en comparaison des fissures observées
sur les éprouvettes en V sollicitées à des niveaux de déformation et de vitesse de
déformation similaires . Le prochain chapitre aborde en détail les résultats obtenus
sur éprouvette en V.
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Chapitre 7
Essais sur éprouvettes en V
Comme explicité précédemment (partie II chapitre 5.3), l’éprouvette en V permet
de localiser la sollicitation de traction en peau de l’intrados du V. Les essais sur
V sont menés en imposant une ouverture donnée. L’ouverture maximale imposée
(5 mm) correspond à environ 7% de déformation équivalente maximale dans la zone
d’observation (figure 7.1).













Figure 7.1 – Profils de déformation totale sur la courbure du V calculés avec
le logiciel Castem en fin d’essai après une traction de 5 mm, pour une vitesse de
déformation équivalente à 10−6s−1 pour le point à l’apex du V
Ces essais sont réalisés à trois températures. La première, 450̊ C, est la tempé-
rature représentative des conditions de services. Les deux températures suivantes,
600̊ C et 650̊ C, ne sont que des températures de surrégime. Cependant, c’est sur
ces températures que se centre notre étude.
Comme indiqué dans le chapitre dédié aux méthodes expérimentales (partie II
chapitre 5), on s’intéressera aux courbes force/déplacement donnant la réponse ma-
croscopique de l’éprouvette.
Nous choisissons de présenter les résultats par température.
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Figure 7.2 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 450̊ C
7.1 Essais à 450̊ C
7.1.1 Description des essais
Neuf essais sur V sont réalisés à 450̊ C (voir le tableau 7.1). Trois vitesses de
déformation sont étudiées, 10−4,10−5 et 10−6s−1 1. Les essais à déformation maximale
finale de 7% ont tous été doublés pour s’assurer de la bonne reproductibilité de ces
expériences.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Déformation finale
S2B3EV17 2 10−5 7%
S2B4EV7 0,2 10−6 7%
S2B4EV26 20 10−4 7%
S2B4EV9 2 10−5 2,5%
S3B3EV19 0,2 10−6 2,5%
S3B3EV2 2 10−5 7%
S3B3EV25 0,2 10−6 7%
S3B3EV27 20 10−4 2,5%
S3B3EV3 20 10−4 7%
Table 7.1 – Essais effectués à 450̊ C, sous air, sur des éprouvettes en V.
Pour vérifier la bonne cohérence des essais entre eux, la figure 7.2 reprend les
courbes représentant la force en fonction du déplacement de la traverse de la machine
de traction. Ces courbes permettent également de voir qu’aucun effet de vitesse ne
semble présent à 450̊ C sur les éprouvettes en V. Ceci est cohérent avec les résultats
obtenus sur éprouvettes plates en traction uniaxiale. La figure 7.3 montre le profil de
1. Ces vitesses correspondent à la vitesse initiale de déformation dans le sens de la traction, au
fond de l’apex du V, en début de déplacement.
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déformation obtenue en fin d’essai et l’on obtient des déformations totales maximales




Figure 7.3 – Cartographie issue du logiciel ARAMIS représentant la composante εxx
du champ de déformation, sur l’éprouvette S3B3EV25 (450̊ C, 5 mm d’allongement,
10−6s−1)
7.1.2 Observations MEB
Une fois la traction à 450̊ C effectuée, les éprouvettes sont observées au MEB
selon le protocole décrit précédemment.
La figure 7.4 est représentative des amorçages majoritairement observés sur la
zone utile d’un V. Les fissures sont perpendiculaires à la direction de traction.
Les relevés 7.5 et 7.6 sont représentatifs des réponses observées durant ces essais
à 450̊ C, réponses indépendantes de la vitesse de sollicitation. Le premier, correspon-
dant à 2,5% de sollicitation maximum, présente quelques fissures toutes amorcées
sur carbures ou carbonitrures. Le second, correspondant à 7% de déformation maxi-
mum, met logiquement en évidence une densité de fissures amorcées plus importante.
Environ 90% des fissures sont liées à des carbures ou carbonitrures mais quelques
fissures intergranulaires ont été détectées.
Les longueurs des fissures sont, pour tous les niveaux testés de déformation finale,
supérieures à la taille de grain et peuvent atteindre deux à trois fois celle-ci.
L’ensemble des relevés des éprouvettes référencées dans le tableau 7.1 est traité
pour extraire les variables statistiques ρfiss et γc. La figure 7.7 résume ces paramètres
pour les essais à 450̊ C.
A 450̊ C, dans les conditions testées, le mode d’endommagement préférentiel de
l’alliage 718 DA est clairement lié à la présence des carbures et/ou carbonitrures,
source très majoritaire de l’amorçage des défauts. La densité de fissures observées
augmente avec la déformation cumulée, en revanche, les résultats des essais semblent
indépendants de la vitesse de déformation choisie.
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Carbures fissurés
10 µm
Figure 7.4 – Cliché MEB en électrons secondaires montrant plusieurs carbures
fissurés sur l’éprouvette S2B3EV17 (450̊ C, 10−5s−1 et 5 mm d’allongement) et un
amorçage dans la matrice.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.5 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV19, sollicitée jusqu’à 2,5% de
déformation totale à 450̊ C et 10−6s−1.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.6 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV25, sollicitée jusqu’à 7% de
déformation totale à 450̊ C et 10−6s−1.































































Figure 7.7 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais à 450̊ C.
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7.2 Essais à 600̊ C
Comme cette température est au cœur de notre étude, le nombre d’essais réalisés
à 600̊ C est beaucoup plus conséquent qu’à 450̊ C. L’étude à 600̊ C est décomposée
en quatre parties. Une première traite les essais qualifiés de standard. Elle reprend
tous les essais sous air à l’allongement nominal, à savoir, 5 mm qui équivalent à
7% de déformation totale à l’apex du V. La deuxième partie compare les essais à
différents allongements. La troisième aborde les essais sous vide. La dernière partie
se consacre aux éprouvettes ayant subies une préoxydation sous air de 8h à 600̊ C
avant l’essai de traction.
7.2.1 Essais "standards"
Description des essais
Les essais standards à 600̊ C regroupent tous les essais dont l’allongement final
est de 5 mm sous air et sans préoxydation. Ils sont référencés dans le tableau 7.2.
Six essais sont réalisés dans le but de tester trois vitesses de déformations, 10−4s−1,
10−5s−1 et 10−6s−1. Chaque vitesse est doublée par souci de vérifier la répétabilité
des résultats.







Table 7.2 – Essais effectués à 600̊ C, sous air du laboratoire, sur éprouvette en V,
sans préoxydation préalable, pour une ouverture imposée de 5 mm correspondant à
une déformation maximale ciblée de 7%.
La figure 7.8 présente les courbes de force en fonction du déplacement de la
traverse obtenues pour ces essais.
Le faisceau de courbes est relativement homogène, mais il semble difficile de
dégager un effet lié à la vitesse d’essai contrairement à ce qui a été vu pour les
essais sur éprouvettes plates. Les variations de l’effort mesuré d’une courbe peuvent
provenir d’une légère variation d’épaisseur dans la zone utile (suite au polissage) mais
aussi de la microstructure locale de la zone testée, beaucoup plus réduite que sur
les éprouvettes plates. Les mesures locales de déformation dans cette zone utile sont
cohérentes avec les calculs EF effectués (figure 7.9). Compte tenu de la précision de
ces mesures, il n’est pas mis en évidence de différence majeure entre les éprouvettes
testées.
Observations MEB
Les figures 7.11 et 7.12 représentent des relevés à deux vitesses de déformation
initiale en fond de V, 10−4 et 10−6s−1. Ces deux profils montrent qu’à 10−6s−1,
l’endommagement intergranulaire devient significatif et fait même part égale avec la
fissuration amorcée sur carbure/carbonitrure.
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Figure 7.8 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 600̊ C standard
Cet endommagement intergranulaire, illustré par la figure 7.10, se caractérise
par des fissures qui peuvent avoir une longueur supérieure à trois fois la taille de
grain. Par ailleurs, la distribution de ces fissures intergranulaires ne semblent pas
directement corrélée au profil de déformation cumulée calculée par éléments finis
(figure 7.1).
Pour comparer tous les essais, ρfiss et γc sont calculées pour chaque essai et
placées sur le diagramme 7.13.
Ce graphique semble mettre en évidence l’existence de deux domaines : un do-
maine avec γc supérieur à 80% et une densité de fissure, ρfiss, relativement faible et
un autre domaine, avec γc plus faible, inférieur à 60% et ρfiss plus important que
dans l’autre domaine. Le premier domaine est donc un domaine privilégiant l’amor-
çage sur carbure tandis que le second correspond à un amorçage intergranulaire
important voire dominant.
Le deuxième constat illustre l’influence de la vitesse de déformation. Seule la vi-
tesse de déformation la plus lente conduit à de fortes densités d’amorçage de fissures
intergranulaires (figure 7.10). C’est l’apparition de ce type d’amorçage supplémen-
taire (en plus de celui sur carbure) qui explique la différence de densité globale de
fissures pour une même valeur de 7% de déformation finale maximale dans la zone
utile mais des vitesses de déformation passant de 10−5s−1 à 10−6s−1.
Il importe maintenant de compléter ces essais à des niveaux de déformation
intermédiaire pour estimer plus finement le seuil de déclenchement en déformation
auquel cet endommagement intergranulaire se produit.
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Figure 7.9 – Cartographie issue du logiciel ARAMIS représentant le champ de




Figure 7.10 – Cliché MEB en électrons secondaires montrant une fissure intergra-
nulaire sur l’éprouvette S1B3EV5 (10−6s−1 et 7%).

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.11 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV11, sollicitée à une vitesse de
déformation de 10−4s−1, jusqu’à 5 mm d’ouverture ce qui correspond à une défor-
mation totale cible de 7%
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.12 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV5 sollicitée à une vitesse de
déformation de 10−6s−1, jusqu’à 5 mm d’ouverture ce qui correspond à une défor-
mation totale cible de 7%.

























































Figure 7.13 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais standards à 600̊ C.
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7.2.2 Essais à différents niveaux de déformation finale
Description des essais
Les essais résumés dans le tableau 7.3 permettent de mettre en évidence l’in-
fluence de la quantité de déformation imposée au matériau. Quatre niveaux de défor-
mation sont choisis pour montrer cet effet, 2,5%, 4%, 5,5% et 7%, le niveau nominal
de déformation de l’étude. Les essais sont réalisés aux deux vitesses de déformation
les plus lentes utilisées précédemment (10−5s−1 ou 10−6s−1).
En effet, le seuil en vitesse, à 600̊ C avec l’air du laboratoire, menant à de la
fissuration intergranulaire, semble se trouver entre ces deux vitesses. Pour que la
comparaison soit plus facile, les essais à 7% du tableau 7.2 sont ajoutés dans le
tableau 7.3.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Déformation finale
S1B3EV4 2 10−5 2,5%
S1B3EV5 0,2 10−6 7%
S1B3EV7 2 10−5 7%
S1B3EV9 0,2 10−6 7%
S2B3EV12 2 10−5 7%
S2B3EV15 2 10−5 2,5%
S2B3EV6 0,2 10−6 2,5%
S2B4EV14 0,2 10−6 2,5%
S2B4EV30 0,2 10−6 5,5%
S2B4EV32 0,2 10−6 4%
S3B3EV29 0,2 10−6 5,5%
S3B4EV18 0,2 10−6 4%
Table 7.3 – Essais de traction effectués à 600̊ C, sous air, sur des éprouvettes en V
jusqu’à atteindre différentes valeurs de déformation.
Comme précédemment, chaque condition est doublée et les courbes exprimant
la force en fonction de l’allongement sont tracées pour évaluer la validité des essais
(figure 7.14). Un symbole est utilisé par quantité de déformation finale et la couleur
est toujours rattachée à la vitesse de sollicitation. Le faisceau de courbes montre
une légère dispersion sur la réponse macroscopique lors du dépliement du V mais il
n’est pas possible de mettre en évidence un effet de la vitesse de sollicitation sur la
réponse macroscopique des éprouvettes en V.
Le suivi des déformations locales confirme que les valeurs ciblées sont bien at-
teintes. La figure 7.15 montre l’état de la déformation après un allongement de 2,5
mm. On obtient bien 2,5% de déformation totale en fin d’essai.
Observations MEB
Les relevés 7.16, 7.17 et 7.18 sont représentatifs des différentes conditions testées.
La comparaison de ces trois diagrammes montre une corrélation directe entre le
nombre de fissures observées et la déformation maximale finale des éprouvettes. La
fissuration intergranulaire est anecdotique, voire absente sur l’éprouvette amenée à
2,5% de déformation.
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S1B3EV4 10−5s−1 - 2.5%
S1B3EV5 10−6s−1 - 7%
S1B3EV7 10−5s−1 - 7%
S1B3EV9 10−6s−1 - 7%
S2B3EV12 10−5s−1 - 7%
S2B3EV15 10−5s−1 - 2.5%
S2B3EV6 10−6s−1 - 2.5%
S2B4EV14 10−6s−1 - 2.5%
S2B4EV30 10−6s−1 - 5.5%
S2B4EV32 10−6s−1 - 4%
S3B3EV29 10−6s−1 - 5.5%
S3B4EV18 10−6s−1 - 4%
Figure 7.14 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 600̊ C sous divers allongements pour deux vitesses de
sollicitation
La longueur maximale des fissures, de l’ordre de 20 µm, ne semble pas liée à la
déformation maximale imposée contrairement à la densité de fissures amorcées.
Le diagramme 7.19 reprend les paramètres calculés à partir de tous les relevés de
fissures. Pour les essais effectués à la vitesse de déformation intermédiaire (10−5s−1),
l’amorçage est lié essentiellement aux carbures et aux carbonitrures. La fissuration
intergranulaire est négligeable. La densité de fissures augmente avec le niveau de
déformation.
Pour les essais réalisés à la vitesse la plus lente (10−6s−1), là encore, la densité
de défauts amorcés croît avec la déformation cumulée. Mais cette augmentation
est surtout significative au-delà de 5,5% de déformation cumulée. D’autre part, la
fissuration intergranulaire est quasi inexistante à 4 et 5,5% de déformation cumulée
mais augmente très fortement ensuite.
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Figure 7.15 – Cartographie issue du logiciel ARAMIS représentant le champ de
déformation suivant la direction de sollicitation, ici horizontale, sur l’éprouvette
S2B4EV14 (600̊ C, 2,5 mm d’allongement et 10−6s−1)


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.16 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV6, sollicitée jusqu’à 2,5% de
déformation totale à 10−6s−1.
Chapitre 7 - Essais sur éprouvettes en V 103
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.17 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV32, sollicitée jusqu’à 4% de
déformation totale à 10−6s−1.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.18 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV29, sollicitée jusqu’à 5,5% de
déformation totale à 10−6s−1.
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Figure 7.19 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur car-
bure en fonction de leur densité pour les essais sur V à 600̊ C ayant subi différents
allongements.
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7.2.3 Essais sous vide
Description des essais
Les essais sous vide ont pour but de tester l’endommagement du matériau sans
l’effet de l’environnement. Le tableau 7.4 rassemble toutes les éprouvettes en V qui
ont subi une traction sous vide à 600̊ C. Différentes vitesses d’essais et différentes
déformations maximales sont testées pour pouvoir comparer ces résultats aux pré-
cédents.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Déformation
S2B4EV10 0,2 10−6 4%
S2B4EV24 2 10−5 2,5%
S2B4EV27 0,2 10−6 4%
S2B4EV3 20 10−4 2,5%
S2B4EV4 0,2 10−6 2,5%
S3B3EV1 2 10−5 7%
S3B3EV13 20 10−4 7%
S3B3EV15 2 10−5 7%
S3B3EV22 20 10−4 7%
S3B3EV23 2 10−5 2,5%
S3B3EV4 2 10−5 7%
S3B3EV8 0,2 10−6 7%
S3B4EV19 0,2 10−6 7%
S3B4EV2 0,2 10−6 2,5%
S3B4EV9 0,2 10−6 4%
Table 7.4 – Ensemble des essais effectués à 600̊ C sur des éprouvettes en V sous
vide.
Les courbes force/déplacement sont tracées sur le graphique 7.20. Le faisceau de
courbes est comparable à celui obtenu sous air.
Comme indiqué dans le chapitre II.5, la vérification des déformations locales est
faite en utilisant l’évolution de la forme du profil de l’éprouvette au cours de l’essai.
De même pour tous les essais, cette méthode est utilisée pour vérifier que la
valeur ciblée lors du dépliement du V est bien atteinte.
Observations MEB
Le relevé présenté en figure 7.22 n’a été réalisé que sur une moitié de la surface de
la zone utile. Il concerne une éprouvette déformée à la vitesse la plus lente et jusqu’à
7% de déformation maximale dans la zone utile. En effet, 226 fissures ont été comp-
tabilisées sur cette demi-surface. Après inspection, la surface non-exploitée présente
le même genre d’endommagement. Ce "demi" relevé est donc jugé représentatif de
l’endommagement de cette éprouvette. Pour ces conditions d’essais, l’endommage-
ment semble concentré sur le centre de la zone observée. On semble trouver ici une
corrélation entre quantité de déformation cumulée et quantité de fissures.
De nombreuses fissures intergranulaires sont observées pour la vitesse d’essai
la plus lente. La figure 7.21 est représentative des observations faites pour 7% de
déformation totale. La plupart des fissures ont des longueurs inférieures à 20 µm. La
longueur moyenne des fissures intergranulaires, présentes en très grand nombre dans
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Figure 7.20 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 600̊ C sous vide.




Phase δ 10 µm
Figure 7.21 – Cliché MEB en électrons rétrodiffusés montrant plusieurs fissures
intergranulaires sur l’éprouvette S3B3EV8 (10−6s−1, 7% et sous vide).
L’ensemble des relevés de fissures sous vide est synthétisé dans le diagramme
7.25. Pour les vitesses de déformation les plus rapides 10−4s−1 et 10−5s−1, on observe
un amorçage comparable à celui observé sous air. La suppression de l’atmosphère
oxydante n’a donc aucun effet observable si ce n’est que les carbures ne présentent
plus de trace d’oxydation dans les essais de longue durée (figures 7.23 et 7.24).
Pour la vitesse la plus lente, 10−6s−1, la fissuration intergranulaire semble légè-
rement plus importante que sous air pour les éprouvettes les plus déformées.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.22 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV19 sollicitée jusqu’à 7% de
déformation sous vide à 600̊ C et 10−6s−1
Figure 7.23 – Cliché MEB en électrons
secondaires montrant un carbure oxydé
et fissuré durant l’essai S1B3EV9 sous
air.
Figure 7.24 – Cliché MEB en électrons
retrodiffusés montrant un carbure fissuré
sans oxydation durant l’essai S3B4EV19
sous vide.
En résumé, pour le mode de sollicitation testée (V en traction lente), les essais
sous vide, à 600̊ C, ne semblent pas conduire à une typologie très différente de l’amor-
çage de la fissuration quand on les compare à ceux réalisés sous air (comparaison
entre les figures 7.19 et 7.25).
108 Chapitre 7 - Essais sur éprouvettes en V

































































Figure 7.25 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais sur éprouvette en V à 600̊ C sous vide.
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7.2.4 Essais avec préoxydation
Description des essais
Pour continuer à tester l’impact de l’environnement sur l’amorçage des fissures
dans l’alliage 718 DA, des essais sont réalisés sur des éprouvettes ayant été au préa-
lable pré-oxydées à 600̊ C pendant 8h sous air. Cette durée de 8h correspond à la
durée maximale de nos essais. La préoxydation est faite dans le four du disposi-
tif d’essai mécanique, sous forme d’un maintien en température sans sollicitation
mécanique.
Le tableau 7.5 donne la liste de ces nouveaux essais, réalisés sous air ou sous
vide.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Atmosphère
S2B3EV13 0,2 10−6 sous air
S2B4EV17 0,2 10−6 sous vide
S3B4EV27 0,2 10−6 sous air
S3B3EV9 2 10−5 sous vide
S3B4EV28 2 10−5 sous air
S3B4EV32 0,2 10−6 sous vide
S3B4EV4 0,2 10−6 sous air
Table 7.5 – Essais effectués à 600̊ C jusqu’à 7% de déformation totale sur des
éprouvettes en V ayant subi une préoxydation de 8h à 600̊ C.
Les courbes exprimant la force en fonction du déplacement de la traverse sont
tracées sur le graphique 7.26. On constate que la courbe de l’éprouvette S2B3EV13
subit un léger saut d’effort (environ 30 N) à 2 mm d’allongement. Pour cette raison
une troisième éprouvette a été sollicitée dans les mêmes conditions. Les essais à
10−5s−1 n’ont pas été doublés. Dans l’ensemble, si l’on met de côté le léger problème
de S2B3EV13, les essais sont cohérents avec les résultats précédents et là encore,
aucun effet de vitesse n’est mis en évidence.
Observations MEB
En comparant deux relevés, l’un d’une éprouvette en V sollicitée sous air (figure
7.27) et l’autre sollicitée sous vide (figure 7.28), la proportion de fissures intergranu-
laires est négligeable dans le cas de la sollicitation sous air jusqu’à 7% de déformation
équivalente. Elle est plus forte pour l’éprouvette tractionnée sous vide. Dans les deux
cas, les fissures sont majoritairement inférieures à 20 µm. On peut toutefois noter
la présence de fissures supérieures à 20 µm mais dans ce cas elles sont uniquement
localisées sur des carbures/carbonitrures.
Le diagramme 7.29 fait la synthèse des essais avec préoxydation. En premier
lieu, il faut noter que pour la vitesse de déformation de 10−5s−1, la préoxydation
ne modifie pas les résultats précédents. En revanche, à 10−6s−1, la zone utile de
l’éprouvette en V, tractionnée sous air jusqu’à 7% de déformation équivalente, après
préoxydation, présente très peu de fissuration intergranulaire, c’est-à-dire beaucoup
moins que le même essai réalisé sans préoxydation.
Sous vide, on observe toujours une fissuration intergranulaire significative. La
préoxydation ne semble pas modifier la typologie de l’amorçage des défauts.
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S2B3EV13 10−6s−1 - 7%
S2B4EV17 10−6s−1 - 7%
S3B4EV27 10−6s−1 - 7%
S3B3EV9 10−5s−1 - 7%
S3B4EV28 10−5s−1 - 7%
S3B4EV32 10−6s−1 - 7%
S3B4EV4 10−6s−1 - 7%
Figure 7.26 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 600̊ C ayant subi une préoxydation
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.27 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV4, sollicitée jusqu’à 7% de
déformation totale à 10−6s−1, à 600̊ C sous air, après une préoxydation de 8h à
600̊ C.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.28 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV32, sollicitée à 600̊ C sous vide
jusqu’à 7% de déformation totale à une vitesse de déformation de 10−6s−1, après
une préoxydation de 8h à 600̊ C.
La préoxydation de l’alliage 718 DA semble donc inhiber, pour les essais sous
air, la fissuration intergranulaire observée à 600̊ C pour des vitesses lentes de traction
(10−6s−1). Les essais sous vide, réalisés à la même vitesse sur éprouvettes préoxydées,
présentent eux de la fissuration intergranulaire significative pour 7% de déformation
cumulée (γc < 60%).




















































−5s−1 − 7% - air
10
−5s−1 − 7% - vide
10
−6s−1 − 7% - air
10
−6s−1 − 7% - vide
Figure 7.29 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcée sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais sur V à 600̊ C ayant subi une préoxydation.
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7.2.5 Essais incrémentaux
Description des essais
L’application industrielle de l’alliage 718 DA étant le disque de turbine, les sol-
licitations cycliques sont au cœur des méthodes de dimensionnement. Dans cette
étude, deux essais sur V (tableau 7.6) sont réalisés, sur quelques cycles, pour mettre
en évidence l’occurrence ou non des phénomènes déjà mis en lumière par les essais
précédents.
Label Sollicitation
S3B4EV29 2, 5 mm + 5 × 0, 5 mm
S3B4EV31 2, 5 mm + 5 × 0, 5 mm
Table 7.6 – Essais incrémentaux effectués à 600̊ C et sous air sur des éprouvettes
en V. Les essais sont effectués avec une vitesse de montée en charge de 0, 2 µm.s−1
soit une vitesse déformation équivalente à 10−6s−1
Le choix de la vitesse de sollicitation s’est porté sur 10−6s−1 car il s’agit de la seule
vitesse de sollicitation étudiée précédemment ayant provoquée un endommagement
intergranulaire à 600̊ C jusqu’à environ 7% de déformation cumulée.
Le déroulement de l’essai s’effectue en plusieurs étapes. Tout d’abord une mise
en charge jusqu’à atteindre 2, 5 mm d’allongement du V à 0, 2 µm.s−1, soit 10−6s−1.
Puis une décharge rapide est effectuée à 20 µm.s−1, soit 10−4s−1, pour faire diminuer
l’allongement du V de 0, 5 mm. L’éprouvette est ensuite rechargée à 10−6s−1 pour
ramener l’éprouvette en V à 2, 5 mm d’allongement. Cette opération est répétée
pour obtenir cinq cycles de chargement/déchargement.
On peut ainsi comparer ces deux essais avec les essais monotones sollicités à
basse vitesse (10−6s−1). En effet, le temps d’exécution des cinq décharges rapides
est négligeable devant le temps total de l’essai. On a donc des temps d’exposition à
l’environnement comparables entre les essais monotones et ces deux essais cyclés.
Les graphiques présentés en figure 7.30 montrent les enchaînements entre les
charges et les décharges subis par les deux éprouvettes. On constate que les efforts
sont comparables entre les deux essais. Pour chaque essai, on note que l’évolution
de la charge maximale pour chaque cycle est négligeable. La baisse de la force de
crête est de l’ordre de 10 N entre le premier et le dernier cycle.
Observations MEB
L’observation MEB des zones utiles des éprouvettes cyclées ne révèle aucune fis-
sure intergranulaire. Le relevé des fissures de la figure 7.31 réalisé sur l’éprouvette
S3B4EV31 montre que le nombre de fissures est faible et qu’elles sont localisées dans
le centre de l’éprouvette. Le profil de l’éprouvette S3B4EV29 présente un endom-
magement comparable à l’éprouvette S3B4EV31.
Le diagramme (figure 7.32) permet de faire la synthèse de ces 2 essais. La position
des essais incrémentaux est analogue à celle occupée par les essais réalisés, à la même
vitesse de déformation et ayant subi un dépliement de 2,5 mm (figure 7.19). Ces
quelques cycles, donc le cumul de la déformation, n’ont eu aucun impact décelable
sur l’amorçage des défauts.
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Figure 7.30 – Courbes représentant la force en fonction du temps d’essai en heure
et la force en fonction du déplacement de la traverse pour les essais incrémentaux à
600̊ C

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.31 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV31
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−6s−1 − 7% - air
Figure 7.32 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais sur V à 600̊ C ayant subi un chargement
cyclique.
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7.3 Essais à 650̊ C
Les essais à 650̊ C sont présentés selon le même enchaînement que ceux à 600̊ C.
7.3.1 Essais "standards"
Description des essais
Les essais standards à 650̊ C sont effectués pour les trois vitesses de déformation,
10−4s−1, 10−5s−1 et 10−6s−1. Deux niveaux de déformation maximale sont testés
(tableau 7.7).
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Déformation
S2B3EV1 20 10−4 2,5%
S2B3EV10 2 10−5 7%
S2B3EV11 0,2 10−6 7%
S2B3EV14 0,2 10−6 7%
S2B3EV2 20 10−4 7%
S2B3EV4 2 10−5 7%
S2B3EV7 0,2 10−6 2,5%
S2B3EV8 2 10−5 2,5%
S2B3EV9 0,2 10−6 2,5%
S2B4EV15 2 10−5 7%
S3B3EV20 2 10−5 7%
Table 7.7 – Essais effectués à 650̊ C sur des éprouvettes en V sous air.
Les courbes exprimant la force en fonction du déplacement de la traverse sont
tracées sur le graphique 7.34.
L’essai à 10−4s−1 et 2,5% de déformation n’a pas été dupliqué compte tenu de
la non-criticité de ce résultat pour la suite de l’étude. Deux courbes à 10−5s−1 ont
connu un léger saut de force durant l’essai. Ils ont donc été dupliqués.
On peut noter sur les courbes force/déplacement qu’à cette température l’effet
de la vitesse d’essai est perceptible. La force en fin d’essai est supérieure pour les
essais faits à la vitesse la plus rapide.
Comme pour les essais à 600̊ C, l’analyse d’images permet de vérifier que la
déformation ciblée est atteinte (figure 7.33). La localisation de la déformation est
comparable à 600 et à 650̊ C pour ces essais à déplacement imposé.
Observations MEB
Pour un dépliement du V correspondant à une déformation maximale de 7%,
les relevés de fissures des figures 7.35, 7.36 et 7.37 montrent un endommagement
comparable. Or ces trois diagrammes ont été réalisés sur trois éprouvettes ayant
été sollicitées à trois vitesses de déformation différentes. Ceci est représentatif des
résultats obtenus : la densité et la nature de l’endommagement, à 650̊ C pour 7%
de déformation cumulée ne semble pas dépendre de la vitesse de sollicitation.
Les différents relevés montrent, comme à 600̊ C, que la taille de la majorité des
fissures est inférieure à 20 µm. Pour les trois vitesses de sollicitation, la fissuration
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Figure 7.33 – Cartographie issue du logiciel ARAMIS représentant le champ de dé-
formation calculé suivant la direction de sollicitation, ici horizontale, sur l’éprouvette
S2B3EV14 (650̊ C, 5 mm d’allongement et 10−6s−1)










S2B3EV1 10−4s−1 - 2.5%
S2B3EV10 10−5s−1 - 7%
S2B3EV11 10−6s−1 - 7%
S2B3EV14 10−6s−1 - 7%
S2B3EV2 10−4s−1 - 7%
S2B3EV4 10−5s−1 - 7%
S2B3EV7 10−6s−1 - 2.5%
S2B3EV8 10−5s−1 - 2.5%
S2B3EV9 10−6s−1 - 2.5%
S2B4EV15 10−5s−1 - 7%
S3B3EV20 10−5s−1 - 7%
Figure 7.34 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais réalisés sur éprouvettes en V, à 650̊ C, sous air.
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intergranulaire est présente mais reste limitée. Ces fissures intergranulaires ont une
taille inférieure à 10 µm.
Enfin, pour une déformation maximale cumulée de 2,5%, les seules et rares fis-
sures amorcées sont toutes liées à des carbures et carbonitrures et ceux pour toutes
les vitesses d’essais. Ces fissures ont des tailles comprises majoritairement entre 10
et 20 µm. Ce résultat est le même qu’aux deux autres températures.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.35 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV2, sollicitée, sous air, à 650̊ C,
jusqu’à 7% de déformation totale à 10−4s−1.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.36 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV10, sollicitée sous air jusqu’à
7% de déformation totale à 10−5s−1 à 650̊ C.
La synthèse de ces relevés de fissures à 650̊ C est rassemblée sur le diagramme
7.38. Pour les vitesses 10−4s−1 et 10−5s−1, les résultats sont analogues à ceux obtenus
à 600̊ C. Les essais ayant eu une réponse "chahutée" sur la courbe force/déplacement
ont des relevés de fissures en tout point comparable aux essais les ayant dupliqués.
En revanche, les résultats marquant sont obtenus pour la vitesse de déformation
de 10−6s−1 pour 7% de déformation totale. Contrairement à 600̊ C, il y a peu de
fissuration intergranulaire lorsque la déformation atteint 7%. La vitesse lente de
sollicitation ne semble pas modifier le mode d’endommagement de l’alliage (γc >
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.37 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV11, sollicitée jusqu’à 7% de
déformation totale à 10−6s−1 à 650̊ C sous air.
75%). Les relevés 7.35, 7.36 et 7.37 sont tout à fait représentatifs de ce qui est
observé : à 650̊ C sous air l’amorçage des fissures semble indépendante de la vitesse
de sollicitation tant en densité de défauts qu’en nature. Les carbures et carbonitrures
sont les sites d’amorçage prépondérants.
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Figure 7.38 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais standard à 650̊ C.
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7.3.2 Essais sous vide
Description des essais
Comme à 600̊ C, des essais sont réalisés sous vide. Ils sont détaillés dans le
tableau 7.8. Tous les essais sont doublés, excepté celui à la vitesse de 10−5s−1 pour
la déformation de 2,5%.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Déformation
S2B4EV22 0,2 10−6 2,5%
S2B4EV23 0,2 10−6 7%
S2B4EV25 0,2 10−6 2,5%
S2B4EV29 20 10−4 7%
S2B4EV31 20 10−4 7%
S2B4EV5 0,2 10−6 2,5%
S3B3EV7 2 10−5 2,5%
S2B4EV8 0,2 10−6 7%
S3B3EV17 2 10−5 7%
S3B4EV3 2 10−5 7%
Table 7.8 – Essais effectués à 650̊ C sur des éprouvettes en V sous vide.
Les courbes présentant la force en fonction du déplacement de la traverse sont
regroupées sur le graphique 7.39. Il est comparable à la figure 7.34. La dépendance
à la vitesse d’essai est là aussi notable contrairement à 600̊ C.











S2B4EV22 10−6 - 2.5%
S2B4EV23 10−6 - 7%
S2B4EV25 10−6 - 2.5%
S2B4EV29 10−4 - 7%
S2B4EV31 10−4 - 7%
S2B4EV5 10−6 - 2.5%
S3B3EV7 10−5 - 2.5%
S2B4EV8 10−6 - 7%
S3B3EV17 10−5 - 7%
S3B4EV3 10−5 - 7%
Figure 7.39 – Courbes représentant la force en fonction de l’allongement de la
traverse pour les essais à 650̊ C sous vide
Observations MEB
Pour toutes les éprouvettes déformées au maximum de 2,5%, aucune fissura-
tion intergranulaire n’est observée. Les rares fissures relevées partent sur les car-
bures/carbonitrures.
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Le relevé 7.40 montre que l’endommagement sur une éprouvette testée à 10−5s−1
reste concentré sur les carbures. La réponse de l’alliage 718 DA, à cette vitesse de
sollicitation, est la même à 650̊ C et à 600̊ C. La taille des fissures mesurées reste
inférieure à 20 µm et la fissuration intergranulaire est marginale.
Pour les éprouvettes sollicitées à 10−6s−1, comme le montre la figure 7.41, une
grande quantité de fissures (145 pour deux balayages MEB) est présente sur la zone
utile. C’est pourquoi le relevé est effectué uniquement que sur la moitié de la zone
utile pour les éprouvettes S2B4EV23 et S2B4EV8.
Cette fissuration abondante est principalement intergranulaire. Le comportement
en endommagement est donc comparable à celui observé à 600̊ C dans les mêmes
conditions de chargement et d’environnement.
La taille des fissures, comme pour toutes les autres éprouvettes présentant de la
fissuration intergranulaire, est en moyenne de l’ordre de 10 µm sans dépasser 20 µm.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.40 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV17 sollicitée, à 650̊ C, sous
vide, jusqu’à 7% de déformation totale, à 10−5s−1.




















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.41 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV8, sollicitée jusqu’à 7% de
déformation totale à 10−6s−1 à 650̊ C sous vide.
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Le diagramme 7.43, synthétisant l’ensemble des résultats sous vide à 650̊ C
montre qu’ils sont comparables à ceux sous vide à 600̊ C. La fissuration intergranu-
laire intervient seulement pour la vitesse 10−6s−1 à 7% de déformation totale (figure
7.42).
Figure 7.42 – Cliché MEB en électrons secondaires de fissures intergranulaires sur
l’éprouvette S2B4EV23 après 5 mm d’allongement, à 650̊ C, sous vide et à 10−6s−1.





























































Figure 7.43 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais sur V à 650̊ C sous vide.
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7.3.3 Essais avec préoxydation
Description des essais
Comme à 600̊ C, des éprouvettes en V ont été préoxydées à 650̊ C pendant 8h.
Ces éprouvettes sont sollicitées selon les conditions explicitées dans le tableau 7.9.
Label Vitesse Traverse (µm.s−1) Vitesse Initiale (s−1) Atmosphère
S2B4EV12 0,2 10−6 sous vide
S3B4EV13 0,2 10−6 sous vide
S3B4EV15 2 10−5 sous vide
S3B4EV16 0,2 10−6 sous air
S3B4EV24 2 10−5 sous air
Table 7.9 – Essais effectués à 650̊ C jusqu’à 7% de déformation totale sur des
éprouvettes en V ayant au préalable subit une préoxydation de 8h à 650̊ C.
Les courbes force en fonction du déplacement de la traverse sont tracées sur le
graphique 7.44. Ces résultats (sauf pour l’éprouvette S2B4EV12) sont comparables
aux autres courbes obtenues à 650̊ C. L’éprouvette S2B4EV12, testée à 10−6s−1 sous
vide, atteint des valeurs d’effort supérieures à celles des essais réalisés à 10−5s−1.
Cet essai a donc été dupliqué (S3B4EV13). Après vérification des dimensions des
éprouvettes, il s’avère qu’elle est légèrement plus épaisse que les autres éprouvettes
ce qui explique les efforts plus importants enregistrés.









) S2B4EV12 10−6s−1 - 7% - vide
S3B4EV13 10−6s−1 - 7% - vide
S3B4EV15 10−5s−1 - 7% - vide
S3B4EV16 10−6s−1 - 7% - air
S3B4EV24 10−5s−1 - 7% - air
Figure 7.44 – Courbes représentant la force en fonction du déplacement de la
traverse pour les essais à 650̊ C ayant subit une préoxydation de 8h à 650̊ C
Observations MEB
La figure 7.45 illustre le relevé d’un essai fait sous air, après une préoxyda-
tion à 650̊ C, à la vitesse de 10−6s−1, jusqu’à 7% de déformation totale. Sur ce
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relevé, on distingue clairement que les défauts amorcent principalement sur les car-
bures/carbonitrures. Ces fissures ont généralement une longueur inférieure à 20 µm.
Quelques fissures ont une taille comprise entre 20 et 30 µm.
Le relevé 7.46 concerne un essai en tout point comparable sauf que la traction
est faite sous vide. On constate que la densité de fissures est supérieure et que
l’amorçage de fissure se fait essentiellement sur les carbures. L’endommagement
intergranulaire est également présent mais dans des proportions faibles. Les fissures
sont d’une longueur majoritairement inférieures à 20 µm, mais un nombre significatif
de défauts peut atteindre une longueur comprise entre 20 et 30 µm.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.45 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV16, préoxydée 8h à 650̊ C
puis tractionnée à 650̊ C, sous air jusqu’à 7% de déformation totale à la vitesse de
déformation de 10−6s−1.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure 7.46 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV13, préoxydée 8h à 650̊ C
puis tractionnée à 650̊ C, sous vide jusqu’à 7% de déformation totale à la vitesse de
déformation de 10−6s−1.
Le diagramme 7.47 fait la synthèse de tous ces essais avec préoxydation. L’en-
dommagement de toutes les éprouvettes en V est principalement dû à l’amorçage
sur carbures/carbonitrures. Les essais sous vide à 10−6s−1 présentent une valeur de
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−5s−1 - 7% - air
10
−6s−1 - 7% - air
10
−5s−1 - 7% - vide
10
−6s−1 - 7% - vide
Figure 7.47 – Diagramme représentant la fraction de fissures amorcées sur carbure
en fonction de leur densité pour les essais sur éprouvette en V à 650̊ C ayant subi
une préoxydation de 8h à 650̊ C.
γc inférieure à 90% mais supérieure à 70%. L’endommagement reste donc majoritai-
rement sur les carbures. Sous air, la fissuration intergranulaire diminue car γc reste
supérieur à 95%. On retrouve donc le constat déjà fait : l’oxydation semble avoir
un effet inhibiteur sur la fissuration intergranulaire de l’alliage 718 DA. Cependant,
dans cette série d’essais à 650̊ C, l’endommagement intergranulaire est moins mar-
qué qu’à 600̊ C : les valeurs de γc restent élevées (γc>70%). Malgré cela, les essais
permettent d’entrevoir la même tendance qu’à 600̊ C mais moins marquée.
7.4 Synthèse des essais sur V
Les essais que nous venons de détailler ont mis en évidence l’existence de seuils,
en déformation totale et en vitesse de déformation. Ces seuils servent de délimitation
entre les domaines (figure 7.48) d’endommagement identifiés dans cette étude :
⊲ Absence de dommage identifiable sur la surface du V
⊲ Endommagement localisé essentiellement sur les carbures/carbonitrures
⊲ Endommagement généralisé et présence notable de fissuration intergranulaire
La figure 7.48, montre que les trois seuils ont été mis en évidence pour les essais
sous air :
εcarbc : Seuil de déformation à partir duquel la fissuration liée aux carbures/carbonitrures
génère un amorçage dans l’alliage 718
ε̇interc : Seuil en vitesse de déformation à partir duquel les ruptures intergranu-
laires deviennent importantes en nombre
εinterc : Seuil de déformation à partir duquel les ruptures intergranulaires de-
viennent importantes en nombre
Dans cette description, le caractère "important" en nombre est apprécié par rap-
port à la densité de carbures/carbonitrures, à savoir 134 particules par mm2 (voir
partie II section 4.2.1 p53).





















Figure 7.48 – Schéma positionnant les différents domaines d’endommagement mis
en évidence dans un diagramme déformation/vitesse de déformation
Sous certaines conditions, comme certains essais l’ont révélé, il est possible d’in-
hiber la fissuration intergranulaire. On peut donc avoir disparition de ce domaine
dans les gammes des vitesses de déformation et de déformations totales étudiées. Le
seuil εcarbc semble, quant-à-lui, ne pas varier en fonction des conditions d’essai et se
situe entre 2,5% et 4% de déformation totale.
Plusieurs conditions environnementales, à 10−6s−1 et 7% de déformation totale,
provoquent l’inhibition de la fissuration intergranulaire :
• pour tous les essais à 600̊ C, une préoxydation de 8h à 600̊ C.
• pour les essais sous air à 650̊ C, une préoxydation de 8h à 650̊ C.
Il est néanmoins nécessaire de noter que la figure 7.48 n’est qu’un schéma. Les
pointillés sont utilisés comme délimitation. Les frontières des domaines ont unique-
ment pu être encadrées dans l’état actuel de l’étude.
Ces constats sont réalisés sur des éprouvettes en V. Cette géométrie est spéci-
fique et sollicite le matériau différemment d’une éprouvette de traction uniaxiale,
en particulier dans la zone en traction, zone où l’endommagement est observé, la
triaxialité des contraintes diffère de celle d’une éprouvette plate de traction. Il im-
porte donc de voir, dans le chapitre suivant, si ce paramètre est bien un paramètre
clé de notre étude.
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Chapitre 8
Essais sur éprouvettes entaillées
8.1 Choix et dimensionnement des éprouvettes
8.1.1 Intérêts des éprouvettes entaillées
Les deux chapitres précédents ont montré que les résultats obtenus sur éprou-
vettes plates diffèrent de ceux sur les éprouvettes en V.
Cette dernière géométrie conduit, dans certaines conditions d’essai, à un amor-
çage de fissures intergranulaires pour des niveaux de déformation relativement faibles.
Dans les mêmes conditions (température, environnement, vitesse de déformation, ni-
veau de déformation), aucun amorçage n’est relevé sur les éprouvettes plates.
Celles-ci permettent, hors striction, de déformer le matériau de manière uniforme.
Comme cela a été abordé dans le chapitre précédent (figure 7.1), la déformation d’une
éprouvette en V n’est ni constante ni uniforme. Le profil de déformation s’apparente
à un profil de déformation de poutre courbe en flexion. La zone utile, le fond du V,
correspond à la zone en traction. C’est dans cette zone et pour certains chargements
que l’amorçage intergranulaire est observé.
Pour comparer simplement ces deux types de chargement mécanique, nous allons
avoir recours à la triaxialité des contraintes. Cette grandeur est fréquemment étudiée
pour aborder les thématiques de l’endommagement, notamment lorsque la croissance
de cavité est mise en jeu.
L’évaluation de la triaxialité des contraintes (noté généralement η) consiste à
calculer le rapport entre la contribution des contraintes à la dilatation du réseau
par celle générant sa distorsion. En mécanique des milieux continus, le tenseur des
contraintes σ peut être décomposé en deux parties, la partie hydrostatique σH et la
partie déviatorique σdev. On a alors :
σ = σH + σdev avec tr(σdev) = 0
La partie hydrostatique correspond aux contraintes associées au changement de
volume de la maille cristalline, la partie déviatorique à celles associées au cisaille-
ment. L’amplitude de chacune de ces contributions est évaluée. Pour quantifier la
contrainte hydrostatique, on utilise la "pression hydrostatique" σhydro par le calcul




quantifier la partie déviatorique, on calcule la contrainte équivalente de Von Mises
(σV M).
La triaxialité η se définit comme le rapport des deux contributions c’est-à-dire :






Le champ scalaire correspondant à la triaxialité des contraintes est calculé en
post-traitement du calcul éléments finis. Lors des calculs de dimensionnement des
éprouvettes en V, des calculs 2D ont été effectués mettant en évidence que cette
géométrie spécifique permettait d’avoir une triaxialité en fond de V supérieure à
celle des essais sur éprouvettes plates pour lesquels η = 0, 33.
Le taux de triaxialité des contraintes apparaît donc comme un paramètre dis-
criminant pour les phénomènes observés précédemment. Néanmoins, il nous faut
valider cette hypothèse sur une autre géométrie. C’est pour cela que des essais sur
éprouvettes entaillées sont dimensionnés pour obtenir des taux de triaxialité com-
parables à ceux observés en fond de V.
8.1.2 Dimensionnement
Pour dimensionner les éprouvettes entaillées axisymétriques, plusieurs conditions
doivent être réunies.
1. La charge maximum ne peut excéder 4500 N (limite de la machine de traction).
2. Le taux de triaxialité des contraintes en fond d’entaille doit être du même
ordre que celui en fond de V (η ≈ 0, 5).
La première condition restreint la section de l’éprouvette et donc par extension
le diamètre en fond d’entaille des éprouvettes axisymétriques. La force maximale est
limitée à 4500 N et la contrainte maximale est choisie à 1300 MPa pour déformer
l’éprouvette axisymétrique jusqu’à rupture. Les relations ci dessous montrent qu’un
diamètre de 2 mm au niveau de l’entaille, permet de réaliser l’essai convenablement.
D’autre part, la section obtenue est alors comparable à celle des autres essais de
cette étude et, compte tenu de la taille de grain, nous permet d’avoir un volume
élémentaire représentatif dans la zone utile.
F < F max ⇔ σSo < F max ⇔ So <
F max
σ




⇔ D < 2,09 mm
Afin de trouver une géométrie qui satisfasse la seconde condition, des calculs
éléments finis sont réalisés en 2D axisymétrique avec le code CAST3M. La loi de
comportement utilisée est une loi élastoplastique isotrope avec un écrouissage égale-
ment isotrope ajustée sur la courbe obtenue en traction à 600̊ C et à une vitesse de
déformation de 10−6s−1. Une étude paramétrique a été réalisée en jouant sur le rayon
d’entaille, R, et le grand diamètre de l’éprouvette, le diamètre de fond d’entaille, D,
étant fixé à 2 mm suite à la première condition.
La géométrie retenue est donnée sur la figure 8.1. La triaxialité des contraintes
obtenue pour une déformation totale maximale de 8,7% est donnée dans la figure
8.2.
8.2 Mode opératoire
8.2.1 Préparation des éprouvettes
Ces éprouvettes sont usinées dans le bloc S1B4 fourni brut par l’industriel. Dans
ce bloc, des cylindres de 15 millimètres de diamètre sont prélevés par électroérosion.
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Figure 8.1 – Géométrie finale des éprouvettes entaillées utilisées dans cette étude,






















































η ≈ 0, 50εtot ≈ 8, 7%
Figure 8.2 – Eprouvette entaillée après une déformation totale maximale de 8,7%.
Carte de la déformation totale et de la triaxialité. Calcul 2D axisymétrique à 600̊ C.
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Les axes de révolution de ces cylindres sont colinéaires avec la direction orthoradiale
du disque.
Une fois ces cylindres prélevés, un usinage au tour numérique permet d’obtenir
les côtes finales décrites sur la figure 8.1. Un soin particulier est dispensé à la zone
de l’entaille.
Cependant, malgré toutes les précautions prises, l’usinage génère des stries per-
pendiculaires à la direction de sollicitation. Or pour les éprouvettes en V, un
soin particulier est appliqué à orienter les rayures de polissage parallèlement à la
direction de sollicitation.
Pour éliminer ces stries d’usinage, la surface de l’entaille est donc polie manuelle-
ment jusqu’au P2400. L’orientation des rayures de polissage est redirigée dans l’axe
de l’éprouvette. Une vérification rigoureuse à la loupe binoculaire permet de valider
cet état de surface et de se retrouver dans des conditions similaires à celles du fond
du V.
8.2.2 Déroulement des essais
Deux essais sont exploités dans cette étude. Plusieurs autres ont servi à calibrer
la thermique et les déplacements à imposer. Les deux tests ont été réalisés à 600̊ C
et sous air et la vitesse de déplacement imposée a été ciblée pour se retrouver dans la
configuration favorisant l’amorçage intergranulaire, soit à la vitesse de déformation
minimale testée sur les V (10−6s−1).




Table 8.1 – Essais effectués à 600̊ C, sous air sur des éprouvettes entaillées (vitesse
initiale de déformation en fond d’entaille 10−6s−1)
Les essais se déroulent de la même manière et sur le même dispositif que pour
les éprouvettes en V. Les éprouvettes sont instrumentées avec trois thermocouples
de type K pour piloter le four 3 zones. La seule spécificité des essais sur éprouvettes
entaillées réside dans l’extensométrie utilisée. En effet, pour pouvoir estimer correc-
tement la déformation de la zone utile, on mesure l’allongement de la zone utile à
l’aide d’un extensomètre Keyence (corrélation d’images numériques) comme illustré
sur la figure 8.3. Le logiciel, fourni par Keyence, permet une mesure en continu de
la distance L entre les deux lignes délimitées par de la peinture haute température 1.
Des tests préliminaires ont montré que l’utilisation du marquage est plus fiable que
de laisser le logiciel détecter les lèvres de l’entaille.
La déformation ciblée à la vitesse de déformation visée permet, en utilisant le
calcul éléments finis, de savoir que la zone utile doit être allongée de 210 µm en
7h. Cela correspond à une vitesse de traverse de 10 nm.s−1. Dans la pratique, en
raison de la dilatation thermique continue de la ligne, une vitesse de 40 nm.s−1 a
été utilisée afin d’avoir les bonnes conditions locales dans l’entaille.
Les courbes présentant la force en fonction de l’allongement de la zone utile sont
tracées sur la figure 8.4.
1. Il s’agit de la même peinture utilisée pour faire les mouchetis en corrélation d’image





Figure 8.3 – Schéma explicitant l’extensométrie par corrélation d’images (Keyence)
utilisée pour les éprouvettes entaillées. Avec Lo = 5 mm.












S1B4ET2 10−6s−1 - 7%
S1B4ET4 10−6s−1 - rupture
Figure 8.4 – Courbes représentant la force en fonction de l’allongement de la zone
utile de longueur L (figure 8.3) pour les essais sur éprouvettes entaillées à 600̊ C
sous air.
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Ces deux courbes sont bien corrélées ce qui permet de conclure que les essais
sont bien répétables. L’essai S1B4ET2 est interrompu à 7% de déformation totale
tandis que l’essai S1B4ET4 est amené à rupture. La déformation totale maximale est
estimée à environ 15% dans la zone de section minimale au moment de la rupture.
8.3 Observations MEB
Ces éprouvettes sont ensuite observées au microscope électronique à balayage.
Dans les deux cas, des fissures intergranulaires sont présentes.
L’essai S1B4ET2 étant une traction interrompue à 7% de déformation totale,
il permet, à 600̊ C, de confirmer le mode d’endommagement de l’alliage 718 DA
sous un chargement équivalent au chargement vu par le matériau en fond de V. Le
cliché 8.5 réalisé en microscopie électronique à balayage montre que l’on retrouve
des fissures intergranulaires. Le grandissement du cliché 8.5 est le même que celui
utilisé pour observer les éprouvettes en V. La taille des fissures observées est donc
comparable à celle sur les éprouvettes en V sollicitées dans les mêmes conditions.
Les dimensions des fissures dans l’entaille de l’éprouvette S1B4ET2 sont néan-
moins inférieures à celles observées sur l’essai S1B4ET4 (voir figure 8.6) conduit
jusqu’à rupture, soit pour une déformation environ deux fois plus grande.
Fissures
Intergranulaires
Figure 8.5 – S1B4ET2, image MEB en électrons rétro-diffusés. Le sens de traction
est horizontal.
Le faciès de rupture de l’éprouvette S1B4ET4 est présenté sur la figure 8.7. Ce
faciès est ductile en son centre mais intergranulaire à la périphérie.
Une nouvelle géométrie d’essai a été choisie, des éprouvettes dimensionnées et
testées pour obtenir des conditions de sollicitations locales avec une triaxialité com-
parable à celle en fond de V. Dès 7% de déformation totale, un amorçage intergranu-
laire notable est observé. Faute de temps, nous n’avons pas pu réaliser plus d’essais.
Il importerait de confirmer ces résultats, de faire des essais interrompus pour 5% de
déformation totale, de faire des essais à vitesse de déformation plus rapide et enfin
de confirmer aussi les résultats à 650̊ C. Cependant, il semble bien que la triaxialité
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Fissures
Intergranulaires
Figure 8.6 – S1B4ET4, image MEB en électrons secondaires des fissures intergra-
nulaires observées sur la surface latérale de l’entaille environ 200 µm sous la zone




Figure 8.7 – Vue globale du faciès de rupture de l’éprouvette S1B4ET4 au micro-
scope électronique à balayage
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des contraintes soit un paramètre clé de l’amorçage des fissures intergranulaires sur
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Chapitre 9
Eprouvette en V : une sollicitation
hétérogène
Comme cela a déjà été abordé à plusieurs reprises dans cette étude, les états de
contrainte et de déformation sont hétérogènes dans une éprouvette en V.
Nous allons donc analyser, dans un premier temps, cette hétérogénéité en fond de
V dans la direction de chargement. Nous nous appuierons, sur des calculs éléments
finis 2D utilisant une loi élastoplastique isotrope avec un écrouissage isotrope et l’hy-
pothèse des déformations planes. Ils ont été réalisés avec le logiciel CAST3M [CAS].
Une loi différente sera utilisée pour chaque vitesse de déformation et chacune de
ces lois étant recalée sur les courbes de traction correspondantes et données dans la
partie III, chapitre 6.
Dans un deuxième temps, nous rendrons compte de l’hétérogénéité dans la lar-
geur de l’éprouvette puis nous verrons quel est l’impact de ce chargement sur l’état
de triaxialité des contraintes. Pour y parvenir, une nouvelle modélisation éléments fi-
nis est mise en place. Il s’agit d’un calcul en 3D muni d’une loi élasto-visco-plastique
isotrope ajustée sur les courbes de traction sur éprouvettes plates à la vitesse la plus
rapide (10−3s−1) pour la partie écrouissage et sur des essais de relaxation pour la
partie visqueuse. Ce modèle est implémenté dans le logiciel Z-set [ZEB]. L’identifi-
cation de ce modèle est détaillée dans l’annexe C.
9.1 Analyse le long du fond du V (2D)
La figure 9.1 montre plusieurs profils des contraintes de Von Mises obtenus à
différentes vitesses de sollicitation.
La déformation viscoplastique augmente entre 600 et 650̊ C entrainant une baisse
des contraintes. De même, l’effet de vitesse de la sollicitation est non négligeable dès
600̊ C. Le profil de contrainte de Von Mises présente un maximum au centre de
l’éprouvette et décroît de part et d’autre de ce centre. D’une manière générale,
le niveau moyen de contrainte diminue avec la vitesse de déformation. La baisse de
vitesse semble également accentuer la localisation de la contrainte au centre de l’apex
du V. Ce constat est comparable pour la contrainte principale et la déformation
principale.
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600̊ C - 10−4s−1
600̊ C - 10−6s−1
650̊ C - 10−4s−1
650̊ C - 10−6s−1
−x +x
Figure 9.1 – Profils représentant la contrainte équivalente de von Mises sur la cour-
bure du V calculée avec le logiciel Castem à la fin d’un essai de 5 mm d’allongement,
pour des vitesses de déformation équivalentes à 10−4s−1 et 10−6s−1 à 600 et 650̊ C.
9.1.1 Distribution des fissures sur les carbures
Les figures 9.2, 9.3 et 9.4 montrent la répartition des fissures amorcées sur car-
bure pour trois éprouvettes à trois températures différentes ayant subi 5 mm d’al-
longement. Ces fissures sont classées dans trois catégories basées sur la taille : une
première catégorie pour les fissures dont la taille est inférieure à celle des grains,
une deuxième contenant les fissures ayant une taille comprise entre une et trois fois
la taille de grains, puis la dernière pour les fissures dont la taille excède trois fois
la taille de grain. Le choix des éprouvettes présentées s’est fait sur des éprouvettes
ayant plus de 150 fissures connectées à des carbures/carbonitrures pour avoir une
représentation statistique exploitable. Pour les essais n’ayant pas ou peu de fissura-
tion, il est difficile de conclure sur l’existence d’une éventuelle corrélation entre la
distribution des fissures et la répartition de la contrainte.
Nous avons vu dans la bibliographie que l’occurrence du clivage pour les car-
bures dépend de la contrainte appliquée. Or en examinant ces trois figures, aucune
corrélation flagrante entre la répartition des carbures fissurés et la distribution de
la contrainte ne peut être dégagée. La principale explication vient du niveau de
contrainte appliqué sur les éprouvettes en V qui est plus élevé que le seuil de clivage
des carbures/carbonitrures. La position des fissures amorcées sur carbure est donc
plus probablement influencée par la distribution des carbures en question.
Les autres éprouvettes ayant plus de 150 fissures présentent également des répar-
titions de fissures sur carbure qui ne semble pas nettement corrélées à la distribution
des contraintes suivant le profil du fond de V.
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e φ < 5µm
5µm < φ < 15µm
15µm < φ
Figure 9.2 – Histogramme montrant la distribution des fissures amorcées sur car-
bure en fonction de la position pour l’éprouvette S3B3EV3 (450̊ C, 5 mm, 10−4s−1)
























e φ < 5µm
5µm < φ < 15µm
15µm < φ
Figure 9.3 – Histogramme montrant la distribution des fissures amorcées sur car-
bure en fonction de la position pour l’éprouvette S2B3EV16 (600̊ C, 5 mm, 10−5s−1).
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e φ < 5µm
5µm < φ < 15µm
15µm < φ
Figure 9.4 – Histogramme montrant la distribution des fissures amorcées sur car-
bures en fonction de la position pour l’éprouvette S2B3EV2 (650̊ C, 5 mm, 10−4s−1)
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9.1.2 Distribution des fissures intergranulaires
On procède à la même approche pour la fissuration intergranulaire. On n’obser-
vera que les températures 600 et 650̊ C, toujours pour un allongement de 5 mm. On
considère les essais avec plus de 70 fissures intergranulaires.




















es φ < 5µm
5µm < φ < 15µm
15µm < φ
Figure 9.5 – Histogramme montrant la distribution des fissures intergranulaire en
fonction de la position pour l’éprouvette S2B4EV17 (600̊ C, 5 mm, 10−6s−1)




















es φ < 5µm
5µm < φ < 15µm
15µm < φ
Figure 9.6 – Histogramme montrant la distribution des fissures intergranulaires en
fonction de la position pour l’éprouvette S3B4EV8 (650̊ C, 5 mm, 10−6s−1)
Les répartitions de fissures intergranulaires présentées sur les figures 9.5 et 9.6
semblent montrer une certaine corrélation avec la distribution des contraintes. Le
positionnement des balayages n’étant pas exempt d’erreur, il peut expliquer le léger
décalage sur la droite de la distribution des fissures intergranulaires sur le profil de
l’éprouvette S3B4EV8 (figure 9.6). Ce genre de décalage est observé sur plusieurs
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éprouvettes sollicitées à 5 mm d’allongement pour les deux températures, 600 et
650̊ C. La fissuration intergranulaire, quand elle est significative, semble donc liée
au niveau de contrainte.
Cette distribution en "cloche" spécifique à l’amorçage intergranulaire se retrouve
pour toutes les conditions sujettes à ce type d’endommagement. Ce point sera discuté
dans le chapitre suivant.
9.2 Calcul tridimensionnel
Les calculs présentés sont jusqu’ici réalisés avec Castem en deux dimensions sous
l’hypothèse des déformations planes. Or cette hypothèse de calcul, bien qu’efficace
pour modéliser le cœur de l’éprouvette en V, n’est pas adaptée pour décrire conve-
nablement l’état de contrainte des surfaces libres de la tranche de l’éprouvette. Le
calcul pourrait être effectué sous l’hypothèse des contraintes planes pour palier ce
manque. Cependant par souci de représentativité, un calcul volumique a été réalisé
à SNECMA en utilisant le logiciel Z-set [ZEB].
Pour modéliser l’éprouvette, une loi de comportement isotrope élasto-visco-plastique
à double potentiels a été utilisée. Un potentiel "rapide" représente la partie écrouis-
sage et un potentiel "lent" pour représenter le comportement visqueux de l’alliage.
La formulation de ce comportement est décrite en uniaxial en annexe C.













600̊ C - Castem
600̊ C - Zebulon
650̊ C - Castem
650̊ C - Zebulon
−x +x
Figure 9.7 – Profils comparant les calculs effectués avec le modèle CASTEM et
le modèle ZEBULON à 600 et 650̊ C pour 5 mm d’allongement et une vitesse de
10−6s−1.
L’alliage 718 DA subit un chargement hétérogène sur les éprouvettes en V. Il
n’y a aucune raison pour que les vitesses de déformation soient rigoureusement
homogènes. Or avec la loi élastoplastique recalée pour chaque vitesse, nous faisions
l’hypothèse forte que la vitesse de déformation était homogène dans l’éprouvette en
V. Utiliser une loi de comportement avec une composante visqueuse sur un calcul
tridimentionnel présente donc l’intérêt de s’affranchir de cette hypothèse forte et de
rendre compte des hétérogénéités des différents champs mécaniques. La figure 9.7
nous montre que les calculs CASTEM surestiment les contraintes lorsqu’on s’éloigne
du centre de l’éprouvette. Le modèle CASTEM ne tient pas compte de la diminution
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de la vitesse de déformation lorsque l’on s’éloigne du centre du V et donc ne tient
pas compte de la diminution des contraintes associées à la viscosité. Dans la suite de
l’analyse des hétérogénéités des différents champs mécaniques, nous nous baserons
sur les simulations effectuées avec ZEBULON et le modèle qui lui est associé.
La figure 9.8 montre les profils à 600 et 650̊ C sur l’éprouvette en V pour 10−6s−1
à l’allongement maximal simulés par le modèle Zebulon. On constate un écart sur la
contrainte de von Mises de 25 MPa entre le centre et le bord du V tant à 600 qu’à
650̊ C pour la vitesse de sollicitation la plus lente.













600̊ C - Centre
600̊ C - Bord
650̊ C - Centre
650̊ C - Bord
−x +x
Figure 9.8 – Profils représentant la contrainte équivalente de Von Mises sur le
centre et un bord de la courbure du V calculées avec le logiciel Zebulon à la fin d’un
essai de 5 mm d’allongement, à 600 et 650̊ C et pour une vitesse de 10−6s−1.
Compte tenu de ce qui a été observé pour l’amorçage des fissures sur carbures
à différentes positions sur l’apex du V, on s’attend à une influence non visible de
la position d’un carbure entre le centre et le bord de l’éprouvette sur la probabilité
d’amorçage. Les nombreuses observations MEB effectuées nous confortent dans cette
analyse. En revanche, la sensibilité de l’amorçage intergranulaire à la contrainte
est plus marquée et la densité de fissures doit donc être supérieure au centre de
l’éprouvette. Ce point va être approfondi dans le paragraphe qui suit.
9.3 Triaxialité des contraintes
Dans cette étude, deux familles d’éprouvettes ont été testées. Les éprouvettes
plates sont usuellement utilisées pour appréhender le comportement des matériaux
par des essais classiques uniaxiaux de traction, relaxation et fluage. Cependant,
nous avons vu que la nature des contraintes peut agir sur des phénomènes physiques
comme la diffusion des atomes. La triaxialité des contraintes est un paramètre qui
permet d’enrichir l’analyse faite à partir de la contrainte de Von Mises.
L’éprouvette en V est la réponse technique apportée durant cette étude pour
favoriser les interactions oxydation/plasticité et les observer sur des surfaces plus
importantes que celles des éprouvettes entaillées. Les essais sur éprouvette en V
constituent donc le cœur de l’étude et ce sont eux qui nous permettent de tirer des
conclusions sur les effets d’environnement que l’on cherche à mettre en évidence. Les
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éprouvettes axisymétriques entaillées permettent de valider que la triaxialité des
contraintes est un paramètre déterminant de l’étude (voir partie III section 8.1).
Les essais sur éprouvettes entaillées proposent un même niveau de triaxialité
finale et de déformation finale que certaines des éprouvettes en V testées. L’endom-
magement observé en fin d’essai pour les différentes éprouvettes entaillées concorde
avec celui observé sur éprouvette en V. L’influence de la triaxialité des contraintes
est donc significatif.
Le calcul éléments finis en 3D nous permet de calculer cette triaxialité des
contraintes sur tout le profil du V et de regarder également son évolution dans
le temps compte tenu de la redistribution des contraintes.
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Figure 9.9 – Courbes d’iso-triaxialité d’un fond de V calculées à partir des résultats
obtenus avec le logiciel Zebulon à la fin d’un essai de 5 mm d’allongement, pour des
vitesses de déformation équivalentes à 10−6s−1 pour le point à l’apex du V à 600̊ C.
La figure 9.9 permet de constater que la triaxialité est maximale au centre de
l’éprouvette (A) et elle est estimée à 0,47 et pour une grande partie de la surface
utile, la triaxialité est supérieure à 0,40. On trouve donc une valeur inférieure à
celle calculée dans le paragraphe III.8.1.2 (0,6 pour le calcul Castem 2D déformation
plane contre 0,47 pour le calcul Zebulon 3D). On constate également que les valeurs
minimales de triaxialité sont localisées sur les bords de l’éprouvette (B et C). Sur
ces points, la triaxialité est comparable à celle observée sur un essai uniaxial.
La figure 9.10 est un ensemble de clichés MEB pris en différents endroits d’une
éprouvette ayant été sujette à la fissuration intergranulaire. On constate que la fis-
suration est homogène au centre (A) et sur les bords (B,C). Pour le coin supérieur
gauche, on constate une légère baisse de la densité des fissures intergranulaires. Ce
constat se manifeste également dans les trois autres coins de l’éprouvette. En combi-
nant le constat sur la distribution de la triaxialité de la figure 9.9 et le faible gradient
de contrainte entre le bord B et le coin (voir figure 9.8), on constate donc expéri-
mentalement l’impact de la triaxialité des contraintes sur la densité de fissuration
intergranulaire.






Figure 9.10 – Clichés MEB pris à différents endroits de l’éprouvette S2B4EV8
(650̊ C, 5 mm d’allongement à 10−6s−1).
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Nous avons jusqu’à présent parlé de la triaxialité des contraintes finale. Il est
cependant nécessaire de se poser la question de son évolution dans le temps pour
affiner l’analyse précédente. La figure 9.11 montre cette évolution pour les points
critiques (A, B et C sur la figure 9.9). On constate que la triaxialité des contrainte
sur les bords de l’éprouvette (B) et sur la partie délimitant la courbure de la zone
utile (C), sont très proches de la triaxialité d’une éprouvette uniaxiale, tout au
long de la simulation. En revanche, au centre de la zone utile (A), on constate une
augmentation rapide de la triaxialité qui passe de 0,37 à 0,45 en milieu d’essai pour



























Figure 9.11 – Courbes montrant l’évolution de la triaxialité au cours du temps au
centre (A) et aux bords (B et C) d’une éprouvette en V, pour un allongement de 5
mm, à une vitesse de déformation équivalente à 10−6s−1 à 600̊ C. Ces points sont
indiqués sur la figure 9.9.
L’état de triaxialité des essais sur éprouvettes entaillées axisymétriques a été cal-
culé. La figure 9.12 présente l’évolution de la triaxialité des contraintes obtenue par
le calcul de dimensionnement des éprouvettes entaillées décrit dans le paragraphe
8.1.2 de la partie III. La triaxialité est plus importante que celle calculée sur les
éprouvettes en V. Pour l’éprouvette entaillée rompue, on a observé des zones inter-
granulaires sur le faciès (voir figure 8.7). Le faciès n’est pas perpendiculaire à la di-
rection de chargement et traverse l’éprouvette entaillée en allant d’une zone de forte
triaxialité à l’autre. La triaxialité joue donc un rôle très important dans l’amorçage
des fissures intergranulaires. Cette hypothèse est confortée par le fait que le faciès
de rupture perd sa caractéristique intergranulaire au centre de l’éprouvette, zone où
la triaxialité est de l’ordre de 0,33.
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Triaxialité d’une éprouvette uniaxiale standard : η = 0, 33
Triaxialité max d’une éprouvette en V : η = 0, 48

















Figure 9.12 – Profil de la triaxialité des contraintes le long de la courbure d’une
éprouvette entaillée
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9.4 Conclusions sur l’hétérogénéité de la sollici-
tation du V
Pour récapituler, l’hétérogénéité se manifeste sur les champs de contraintes et de
déformations. Un calcul fin nous a permis d’estimer ces champs en prenant mieux
en compte les effets de vitesse qui ne sont pas négligeables à ces deux températures.
Nos essais ont mis en évidence que l’amorçage des fissures sur les carbures, aux
niveaux de sollicitation où la quantité de fissuration est statistiquement pertinente
(soit les essais à 7% de déformation), n’est pas très sensible à la distribution de la
contrainte. La distribution des carbures à la surface de l’éprouvette semble être un
paramètre plus pertinent pour expliquer la distribution des fissures amorcées sur
carbure.
Pour qu’un carbure puisse faire propager une fissure dans la matrice, il est
nécessaire de lui appliquer un certain niveau de contrainte. A cette contrainte
seuil, s’ajoute d’autres paramètres influençant le déclenchement de cette propagation
comme le rapport entre la taille des grains et la taille des carbures. Dans son étude
sur des aciers, Petch a montré l’influence de ces deux paramètres sur le clivage des
carbures dans les aciers [PET 86]. On constate donc qu’une variabilité de contrainte
d’environ 150 MPa ne se répercute pas sur l’amorçage de fissure sur carbures. Lors
de la synthèse des essais sur éprouvette en V, nous avons mis en évidence l’existence
d’un seuil en déformation pour l’amorçage de ces fissures. Or dans les cas de fortes
déformations (7% de déformation totale), le seuil est largement franchi.
En ce qui concerne la fissuration intergranulaire, on peut constater, tout du moins
sur les essais ayant un nombre suffisamment important de fissures, une certaine
corrélation entre le niveau de contrainte et la densité de cette fissuration. Ici, le
paramètre distribution des défauts n’a pas de sens en raison de la présence de joints
de grain sur tout le profil d’éprouvette. Le gradient de contrainte de 150 MPa imposé
entre la limite avec les bords (B) et le centre de la zone utile (A) semble donc
avoir un effet observable sur la distribution des fissures. Bien que notre manière
de comptabiliser les fissures ne nous permette pas d’accéder à cette information, le
gradient de contrainte entre le centre de la zone utile (A) et les bords libres (C) de
l’éprouvette d’environ 25 MPa (2% de la contrainte maximale) peut éventuellement
amener des disparités dans l’occurrence des fissures intergranulaires.
Cependant, c’est le gradient de triaxialité des contraintes qui semble être le
paramètre pertinent. La triaxialité du centre de la zone utile (A) est significativement
plus grande que celle observée sur une éprouvette uniaxiale (0,47 pour 0,33). Tandis
que sur les bords (B et C), la triaxialité est du même ordre de grandeur que les
essais uniaxiaux.
Les résultats et observations MEB sur les éprouvettes entaillées permettent de
corroborer l’influence de la triaxialité des contraintes sur la fissuration intergranu-
laire dans l’alliage 718 DA. En effet, ce sont les zones avec le plus fort taux de triaxia-
lité qui ont initié la rupture de l’éprouvette S1B4ET4. Pour l’éprouvette S1B4ET2,
qui a été sollicitée jusqu’à environ 7%, on ne peut pas conclure sur l’influence de la
triaxialité. En effet, la "surface" sollicitée est beaucoup plus faible que celle sollicitée
lors d’essais sur éprouvette en V. Aucun relevé de fissures n’a été conduit sur éprou-
vette entaillée. Cette géométrie ne permet pas de trouver des tendances comme sur
les éprouvettes en V.
La triaxialité des contraintes peut avoir des conséquences purement mécaniques.
Ainsi, le modèle de croissance des cavités sphériques sous forte triaxialité proposé
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par Rice et Tracey en 1969 [RIC 69] fait apparaitre une dépendance de la cinétique
de croissance de ces défauts à la triaxialité des contraintes. Cependant, la triaxialité
influence également les différentes cinétiques de diffusion qui ont lieu dans les alliages
métalliques.
Le prochain chapitre abordera les relations entre l’environnement et les condi-
tions mécaniques pour proposer un mécanisme expliquant les amorçages de fissures
observés dans la partie III.
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Comme illustré durant la partie III, deux types d’amorçage de fissures dans l’al-
liage 718 DA ont été répertoriés : l’amorçage de fissures sur carbures/carbonitrures
et l’amorçage intergranulaire.
Un premier point traitera de l’amorçage de fissures sur les carbures et sa relation
avec l’environnement. Dans un deuxième temps, nous comparerons l’amorçage de
fissures intergranulaires entre un alliage 718 classique et l’alliage 718 DA. Pour finir,
nous proposerons un mécanisme d’explication de cet amorçage de fissures intergra-
nulaires sur l’alliage 718 DA.
10.1 Impact de l’environnement sur la fissuration
initiée sur carbure
Comme nous l’avons vu précédemment (partie III chapitre 7.4), l’amorçage de
fissures sur carbure est sensible à un seuil en déformation totale compris entre 2,5%
et 4% pour les trois températures de l’étude. Cependant, on ne note pas de dé-
pendance notable à la vitesse de déformation, à la température et aux conditions
d’environnement. Cet amorçage est abordé par plusieurs travaux liés aux études
de la fatigue dans l’alliage 718 [CON 03, SAB 69]. La présente étude ne fait que
confirmer ces résultats.
En effet, le paramètre central dans l’amorçage sur carbure est la distribution de
ces derniers. Cette distribution a été analysée dans la section 4.2 de la partie II et le
nombre moyen de carbures est de 134 par mm2 (avec un écart-type de 35). Comme
les différents balayages ne couvrent pas toujours la totalité de la surface de la zone
utile (en moyenne la moitié de la surface totale), la surface dont est issu le relevé est
plus petite que la taille de la zone utilisée pour définir la densité de carbures. Ainsi,
l’erreur statistique sur le nombre de carbures présents est plus importante. Ceci est
d’autant plus marqué que le nombre de balayages est petit.
Cette erreur rend délicate toute interprétation fine entre les diverses conditions
d’essai. Cependant, une tendance véritablement exploitable est la dépendance de
l’amorçage sur carbure à la déformation totale imposée. Ainsi, comme le concluait
le schéma 7.48, un seuil de déclenchement de la fissuration sur carbures compris entre
2,5% et 4% de déformation totale est mis en évidence, à 600̊ C, par les résultats des
essais sur éprouvette en V.
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Malgré les difficultés d’interprétation, quelques observations et tendances peuvent
être dégagées des résultats sur éprouvettes en V en ce qui concerne l’amorçage des
fissures sur carbure dans l’alliage 718 DA. En étant exposés suffisamment longtemps
à l’oxygène de l’air, aux températures de l’étude, les carbures peuvent s’oxyder. Cette
oxydation peut avoir plusieurs répercutions sur la matrice.
Comme mentionné dans le paragraphe 2.2.3 de la partie I, Connolley et al ont
étudié, durant leur étude sur l’initiation de fissures de fatigue à 600̊ C sur l’alliage
718 [CON 03], l’impact de l’oxydation sur le matériau environnant. Selon leurs cal-
culs, le coefficient d’expansion volumique du carbure soumis à l’oxydation est de
l’ordre de 2 pour les trois types de carbures de niobium oxydés qu’ils ont étudiés.
Ce phénomène d’expansion volumique dut à l’oxydation peut conduire à plusieurs
évènements comme le déchaussement du carbure oxydé, l’écrouissage de la zone alen-
tour ou bien la création d’une fissure qui se propage dans la matrice (figure 10.1).
La profondeur initiale à laquelle se trouve le carbure influence l’occurrence du dé-
chaussement tandis que les relations d’orientation carbure/matrice vont déterminer












Figure 10.1 – Schéma représentant les différentes possibilités d’évolution d’un car-
bure de niobium soumis au couplage oxydation/mécanique, d’après [CON 03].
Expérimentalement, le comportement des carbures vis à vis de l’oxydation est
une combinaison de ces trois phénomènes. L’amorçage d’une fissure dans la matrice
peut intervenir avant ou après le déchaussement sous réserve que le chargement
mécanique macroscopique soit suffisamment intense.
Pour revenir sur les résultats de notre étude, les observations tirées des essais
sont reportées sur trois graphiques ( figures 10.2, 10.4 et 10.5), un par température.
Ils présentent la densité de fissures amorcées sur carbure pour l’ensemble des essais
sur V testés jusqu’à 7% de déformation. Chaque essai est classé en fonction de sa
vitesse de déformation et des conditions environnementales qu’il a subies.
A 450̊ C, après avoir subi 7% de déformation totale, la densité d’amorçage de
fissures sur carbure est croissante avec l’augmentation de la vitesse de sollicitation
(figure 10.2). Dans la section 6.1 de la partie III, traitant des essais sur éprouvettes
plates à 450̊ C, aucun effet de vitesse macroscopique n’a été constaté. On ne peut
donc raisonnablement pas expliquer cette diminution de l’amorçage de fissures sur
Chapitre 10 - Endommagement et environnement 153

















































Figure 10.2 – Essais à 450̊ C et 7% de déformation totale, densité de fissures
amorcées sur carbure en fonction de la vitesse de déformation et des conditions
environnementales.
carbures aux faibles vitesses par un effet de relaxation des contraintes autour des
carbures.
De plus, à cette température, l’amorçage intergranulaire est quasiment inexistant
et ne peut donc vraisemblablement pas interagir avec l’amorçage de fissures sur
carbures.
Après observation de la surface interne du V pour les essais à basse vitesse, on
constate la présence de carbures oxydés que l’on n’observe pas pour les vitesses plus
rapide (figure 10.3). Les carbures s’oxydent pour les basses vitesses en raison du
temps d’exposition à l’oxygène de l’air à 450̊ C.
La présence de carbures oxydés sur la surface observée peut expliquer cette di-
minution de fissures amorcées sur carbures à 10−6s−1 par effet de déchaussement et
d’écrouissage local de la matrice. Ainsi, l’oxydation "consomme" des carbures limi-
tant ainsi le nombre de sites d’amorçage potentiel. On peut donc avancer l’hypothèse
que les carbures affectés par l’oxydation par déchaussement et/ou écrouissage de la
matrice alentour ont perdu leur propriété de site d’amorçage de fissures potentiel à
450̊ C. Néanmoins, cette tendance est à modérer par la dispersion de la densité de
fissures d’un essai à l’autre ainsi que par celle de la distribution peu homogène des
carbures dans l’alliage 718 DA.
Sur les graphiques 10.4 et 10.5, les essais représentés ont été réalisés sous air et
sous vide et avec ou sans préoxydation préalable de 8h à la température de l’essai
(600̊ C ou 650̊ C).
On ne constate pas de tendance vis à vis de la vitesse de déformation en raison
d’une dispersion importante des densités de fissures amorcées sur carbure entre les
essais testés dans les mêmes conditions.
Sans préoxydation et à 600̊ C, on constate que les essais effectués sous vide pré-
sentent des densités de fissures amorcées sur carbures légèrement plus importantes
que sous air. On peut donc avancer la même hypothèse que pour les essais à 450̊ C,




Figure 10.3 – Cliché MEB en électrons secondaires de la surface interne du V de
l’éprouvette S2B4EV7 sollicitée à 450̊ C, 10−6s−1 jusqu’à 7% de déformation totale.
à savoir que l’oxydation du carbure menant au déchaussement et/ou à l’écrouissage
de la zone alentour est bénéfique pour réduire l’amorçage sur carbure. Ce constat
n’est cependant pas fait à 650̊ C où l’amorçage est comparable entre les essais sous
air et sous vide. La tendance n’est donc pas confirmée.
Les essais ayant subi une préoxydation avant essai ont des densités de fissures
amorcées sur carbure plus faibles que les essais n’ayant pas subi de préoxydation.
Ce constat est valable principalement pour les essais sous vide et reste discutable
pour les essais sous air. Pour expliquer les dispersions observées à 600 et 650̊ C, il
faut mentionner le fait que l’amorçage des fissures sur les carbures/carbonitrures se
produit simultanément avec l’amorçage de fissures intergranulaires. Ces deux modes
peuvent donc potentiellement interagir, perturbant le comportement des carbures
et le fait qu’ils soient de potentiels sites d’initiation de fissures.
Pour conclure sur le comportement des carbures vis à vis de l’oxydation, on a
montré que cette dernière, par son action, peut désactiver les sites d’amorçage de
fissure sur carbure. Bien évidement, ce résultat est propre aux essais effectués sur les
éprouvettes en V de cette étude et leur chargement mécanique spécifique. Rappelons
tout de même que les résultats utilisés pour arriver à cette conclusion souffrent d’une
dispersion non négligeable due principalement à la distribution des carbures dans le
matériau et, dans le cas des essais à 600 et 650̊ C, de l’interaction potentielle entre
l’amorçage des fissures sur carbure et l’amorçage intergranulaire.
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Figure 10.4 – Essais à 600̊ C et 7% de déformation totale, densité de fissures
amorcées sur carbure en fonction de la vitesse de déformation et des conditions
environnementales.















































Figure 10.5 – Essais à 650̊ C et 7% de déformation totale, densité de fissures
amorcées sur carbure en fonction de la vitesse de déformation et des conditions
environnementales.
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10.2 Comparaison de la sensibilité à la fissuration
intergranulaire entre l’alliage 718 standard
et l’alliage 718 DA
Comme nous l’avons vu, l’amorçage de fissures intergranulaires reste anecdotique
à 450̊ C. C’est pourquoi nous ne considèrerons que l’amorçage de fissures intergra-
nulaires se produisant à 600 et 650̊ C. L’objectif des paragraphes qui suivent est de
rappeler le comportement de l’alliage 718 vu dans la partie bibliographique (partie
I chapitre 2) et de comparer cela au matériau de cette étude.
L’amorçage intergranulaire dans l’alliage 718 a été mis en évidence depuis un
certain temps (partie I chapitre 2.3). Mais c’est par l’étude de la fissuration assistée
par l’oxydation que ces couplages ont commencé à être étudiés. Une longue suite
de travaux s’est intéressée à cette problématique. Elle a débuté dans le début des
années 1980 avec les travaux de Pedron et Pineau [PED 82]. Durant les années 1990,
les travaux d’Andrieu puis de Molins se sont penchés sur le fort couplage existant
entre la vitesse de fissuration et les mécanismes d’oxydation [AND 87, AND 92,
MOL 95, MOL 97]. Ils sont allés plus loin en effectuant, en plus des essais classiques
de propagation de fissure, des essais de propagation de fissure avec un palier de
maintien en haut de chaque cycle (fatigue-fluage) et sous diverses pressions partielles
d’oxygène. Nous avions déjà présenté la figure synthétisant tous ces essais durant
la partie bibliographique (figure 2.6, p33). A la lumière de ces travaux, on constate
que l’oxydation, si les conditions de chargement lui en laisse le temps, augmente
la vitesse de propagation de fissure dans l’alliage 718. Ces travaux ont ensuite été
poursuivis avec la thèse de Ponnelle [PON 01] qui a mis en évidence des effets de
microstructure sur ce couplage, notamment des effets de la morphologie et de la
répartition de la phase δ.
Depuis le début des années 2000, plusieurs autres études se sont penchées sur
l’existence de couplage entre l’oxydation et les modes de rupture pour l’alliage 718
standard. En 2001, Fournier [FOU 01] a montré qu’il existe des liens entre mode
de rupture (transgranulaire ductile ou intergranulaire fragile), mode de déformation
(occurrence ou non d’instabilité plastique de type Portevin-Le Châtelier) et type
d’environnement (air ou vide secondaire dans le cas de son étude). Il a également
relevé la forte dépendance du mode d’endommagement à la vitesse de déformation.
Ces essais ont ensuite été repris par Garat [GAR 04, GAR 08] qui a complété la
cartographie du mode de rupture dans un diagramme vitesse de déformation/température
qui est reporté dans la première partie de ce manuscrit (figure 2.7, p34). Le point
important soulevé par ce travail est la nécessité d’être en présence d’air pour qu’il
y ait occurrence d’une rupture intergranulaire fragile pour l’alliage 718 classique.
D’autres études ont été menées à la suite de ce travail en explorant plusieurs pistes
pour expliquer ces phénomènes couplés (partie I chapitre 2.3).
Cependant, toutes les études dont nous venons de parler ont été réalisées sur des
éprouvettes uniaxiales. A la suite de cela, Garat puis Ter-Ovanessian ont introduit
le chargement sur éprouvette en V [GAR 04, TER 11]. Or, au chapitre précédent,
nous avons pu constater que le chargement d’une éprouvette en V ne se résume
pas à un simple gradient de déformations et de contraintes. En effet, le chargement
uniaxial d’un V génère une triaxialité des contraintes supérieure à celle d’un essai sur
éprouvette uniaxiale. Malgré ce changement de géométrie, les résultats obtenus par
Ter-Ovanessian [TER 11] montre le même type d’endommagement, pour les mêmes
conditions d’essais (température, vitesse de déformation et environnement) que ceux
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sur chargement uniaxial.
Les essais de Garat et ses successeurs ont montré qu’il y avait rupture inter-
granulaire fragile pour des conditions oxydantes mais que l’on perdait ce caractère
fragile pour les essais sous vide secondaire.
Dans le cadre de cette étude, les éprouvettes en V ont été prélevées dans un
brut de disque forgé en alliage 718 DA. Il s’agit donc d’un alliage 718 qui n’a pas
subi de traitement de remise en solution avant le traitement de précipitation (partie
II chapitre 3.3). Lors de ces essais présentés dans le chapitre III.7, la fissuration
intergranulaire n’apparait qu’au-delà d’un certain seuil de déformation (supérieur à
5,5% et inférieur à 7%) et lorsque la vitesse est suffisamment lente. Les graphiques
10.6 et 10.7 représentent tous les essais réalisés jusqu’à 7% de déformation aux
différentes vitesses de l’étude. Comme pour la fissuration amorcée sur carbure, les
essais sont regroupés par condition environnementale. Ici, on présente uniquement
la densité d’amorçage des fissures intergranulaires.










































Figure 10.6 – Essais à 600̊ C et 7% de déformation totale. Densité de fissures
intergranulaires en fonction de la vitesse de déformation et des conditions environ-
nementales.
Sur ces deux graphiques, on constate que l’amorçage de fissures intergranulaires
se produit uniquement pour des vitesses de déformation lentes. Sur ce point, les
deux types d’alliage 718 sont comparables. En revanche, à 600̊ C, la seule condi-
tion environnementale à ne pas produire de l’amorçage intergranulaire est celle où
l’éprouvette en V a été préoxydée puis sollicitée sous air. A 650̊ C, seuls les es-
sais sous vide sans préoxydation préalable ont développé de l’amorçage de fissures
intergranulaires. Si l’on compare ces résultats à ceux trouvés sur un alliage 718 clas-
sique, on trouve l’exact opposé. En effet, les essais des précédentes études ont révélé
que l’oxydation était source de rupture intergranulaire fragile. Dans notre cas, c’est
justement sous vide que l’on développe ce mode d’amorçage de fissures.
Pour comprendre l’origine de cette différence, nous allons rappeler les spécificités
de la microstructure "Direct Aged". Cette microstructure, décrite dans le chapitre
II.4, a été étudiée en 1987 par Faymann [FAY 87]. L’apport de la microscopie en
transmission permet de détecter des précipités de phase δ nanométriques inclus dans
les joints de grains (voir figure 10.8 et 10.9).
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Figure 10.7 – Essais à 650̊ C et 7% de déformation totale. Densité de fissures
intergranulaires en fonction de la vitesse de déformation et des conditions environ-
nementales.
Cette précipitation n’est généralement pas observée dans un alliage 718 standard.
En effet, le traitement de remise en solution élimine toutes les particules de phase
δ précipitées durant les étapes de mise en forme à chaud dont la température de
travail est généralement inférieure à celle du solvus δ.
La présence de cette phase δ nanométrique aux joints de grain modifie donc le
comportement mécanique de ces derniers. En 1994, Lynch et al [LYN 94] ont montré
que l’alliage 718 DA possède un meilleur comportement en fissuration avec paliers
de maintien que l’alliage 718 standard (voir figure 10.10).
Par comparaison avec les différentes études réalisées sur le sujet, ces travaux ont
mis en évidence un comportement opposé entre l’alliage 718 standard et l’alliage
718 DA. Pour proposer un mécanisme expliquant ce constat expérimental, gardons
à l’esprit que l’alliage 718 DA est nettement meilleur que l’alliage 718 standard en
fissuration. Cela témoigne d’une capacité naturelle de cette microstructure direct
aged à relaxer les contraintes en pointe de fissure. Cette capacité lui vient de la
morphologie et de la quantité de précipitation, notamment δ, présente aux joints de
grains.
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Phases δ na-
nométriques
Figure 10.8 – Cliché de microscopie en
transmission réalisé par Faymann sur un
alliage 718 DA [FAY 87]
Phases δ na-
nométriques
Figure 10.9 – Cliché de microscopie en
transmission réalisé par M.C.Lafont au
CIRIMAT réalisé sur l’alliage de l’étude
(voir II.4.5)
Figure 10.10 – Synthèse d’essais de fissuration avec palier de maintien réalisés par
Lynch sur différentes microstructures [LYN 94]
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10.3 Proposition de mécanisme de fissuration in-
tergranulaire
L’objectif des prochains paragraphes n’est pas de proposer simplement un mé-
canisme pour l’alliage 718 DA. Celui-ci devra également être en cohérence avec les
observations d’amorçages intergranulaires dans l’alliage 718 standard. Trois phéno-
mènes principaux ont été dégagés :
• L’ouverture des joints de grains n’intervient que pour les faibles vitesses de
déformation
• Il est nécessaire d’avoir atteint un certain seuil de déformation pour déclencher
l’ouverture des joints de grains
• Pour l’alliage 718 DA, l’oxydation inhibe l’amorçage de fissures intergranu-
laires.
Dans un premier temps, nous aborderons la notion d’énergie de cohésion d’un
joint de grains et les contraintes qui lui sont associées. Nous verrons ensuite com-
ment évolue cette énergie en fonction de la vitesse de déformation et de la quantité
de déformation macroscopique imposée au matériau. Enfin nous verrons comment
l’oxydation affecte le joint de grains dans le cas de l’alliage 718 DA.
10.3.1 Energie de cohésion du joint de grains et les contraintes
associées
On peut définir l’énergie de cohésion du joint de grains comme l’énergie qu’il faut
dépenser pour rompre l’interface cristalline. Cette énergie est généralement corrélée
à une contrainte seuil σcrup. Dans le cas où la contrainte effective σeff appliquée
au joint de grains dépasse cette contrainte seuil, elle provoquera l’ouverture de ce
dernier et donc l’amorçage intergranulaire (voir figure 10.11). Ces deux contraintes





Ouverture du joint de grains
•
Figure 10.11 – Schéma représentant l’évolution de la contrainte de cohésion d’un
joint de grains et la contrainte effective appliquée sur ce dernier en fonction du
temps.
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La microstructure proche du joint de grains joue un rôle très important sur
l’intensité de la contrainte effective qui lui est appliquée. L’aptitude d’un grain à
se déformer est liée à son orientation cristallographique par rapport à la direction
des contraintes principales. En fonction de la manière dont les grains peuvent se
déformer, ils transmettent un effort plus ou moins important aux joints de grains
qui les délimitent. Ainsi, pour un niveau de contrainte macroscopique donné, la
contrainte effective σeff peut varier fortement d’un joint de grains à un autre.
Dans le cas d’essais sous vide, les joints de grains de l’alliage 718 DA subissent
un endommagement intergranulaire tandis que l’alliage 718 standard se rompt de
manière trangranulaire ductile.
La phase δ crée, lors de sa précipitation, des zones dépourvues de précipités
durcissants γ′ et γ′′ (Precipitate Free Zone - PFZ). Comme nous l’avons vu précé-
demment, elle précipite aux joints de grains dans l’alliage 718 DA. Pour l’alliage 718
standard, les joints de grains en sont dépourvus en raison du traitement de remise
en solution. Le comportement mécanique d’une PFZ de phase δ s’apparente à celui
de l’alliage 718 à l’état hypertrempé, c’est-à-dire sans avoir subi de traitement de
vieillissement thermique. C’est donc une zone très ductile qui accommode assez faci-
lement la déformation. En revanche, ce n’est pas le cas de la matrice γ encadrant le
joint de grains et non incluse dans une PFZ. Des précipités durcissants sont présents
à ces endroits rendant l’accommodation à la déformation plus délicate. Lorsque l’on
applique une charge sur un édifice microstructural de ce type, la contrainte s’inten-
sifie sur les zones qui accommodent le moins la déformation. Une fois le seuil atteint,
le joint de grains s’ouvre et crée une première micro-fissure. Cette micro-fissure se
propage jusqu’à la phase δ nanométrique qui n’oppose aucune résistance à la pro-
pagation de ce défaut. Dans le cas de l’alliage 718 classique, les joints de grains ne
comportent pas ou très peu de phase δ. La contrainte est donc beaucoup mieux
répartie et, pour atteindre le seuil de rupture, la force macroscopique à appliquer
est plus importante (figure 10.12).





Figure 10.12 – Schéma représentant la répartition de la contrainte effective le long
d’un joint de grains dans un alliage 718 classique (gauche) et dans un alliage 718
DA (droite).
Ce mécanisme est donc cohérent avec les résultats des essais sous vide, l’alliage
718 DA subit une fissuration intergranulaire importante en raison de l’hétérogénéité
de la microstructure de ses joints de grains, tandis que l’alliage 718 standard y
échappe grâce à une meilleure répartition de la contrainte effective.
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Ici, la microstructure joue le rôle de "concentrateur" de contrainte. Nous allons
maintenant voir des phénomènes pouvant faire diminuer directement la contrainte
seuil.
10.3.2 Vieillissement dynamique et ségrégation aux joints
de grains
Le deuxième point important dans le phénomène de fissuration intergranulaire
est sa dépendance aux faibles vitesses de sollicitation et à la quantité de déformation
maximale qu’il faut imposer pour l’obtenir.
La sensibilité de l’alliage 718 à la vitesse de déformation se manifeste par des
instabilités de type Portevin-Le Châtelier (PLC) qui sont synonymes d’interaction
entre les dislocations mobiles et les espèces en solution solide. Si la vitesse de défor-
mation est suffisamment lente, on sort du domaine d’instabilité plastique. A l’échelle
des atomes en solution solide, cela signifie que leur cinétique de diffusion est du même
ordre de grandeur que celle des dislocations.
Ter-Ovanessian et Max ont étudié ces interactions entre solutés et dislocations
[TER 08, MAX 14]. Ils en sont arrivés à la conclusion que les dislocations, lors-
qu’elles arrivent au voisinage d’un joint de grains, favorisent la ségrégation de cer-
tains éléments dans ce joint de grains. Aux températures de 600 et 650̊ C, les atomes
responsables du vieillissement dynamique sont des substitutionnels.
Faire ségréger des atomes dans un joint de grains fait, dans la majorité des
cas, baisser l’énergie de cohésion de celui-ci, donc le fragilise. Les faibles vitesses de
déformation permettent donc deux choses : avoir des dislocations suffisamment lentes
pour avoir un phénomène de vieillissement dynamique, et avoir le temps de faire
ségréger suffisamment de solutés, "traînés" par les dislocations, pour que l’énergie de
cohésion puisse diminuer. Si l’énergie de cohésion du joint de grains diminue, σcrup
diminue également. Or durant un essai de traction monotone, σeff augmente sous
l’effet de l’augmentation du chargement. Lorsque ces deux contraintes se rencontrent,
l’amorçage d’une fissure intergranulaire peut avoir lieu (figure 10.13). Il ne faut
pas oublier que la contrainte effective σeff varie d’un joint de grains à l’autre. La
position du point d’intersection des deux contraintes ne se produit pas au même
instant pour tous les joints de grains et est une source de dispersion des densités de
fissure mesurées sur les essais.
L’interaction entre les dislocations et les solutés dépend de la microstructure
interne du grain qui est sensiblement la même dans les deux 718. Cela permet ainsi
de proposer une explication commune sur le seuil en vitesse de déformation, qui est
commun aux deux variantes de l’alliage 718.
Cependant, cette diminution de la contrainte seuil au cours d’un essai à basse
vitesse n’explique cependant pas la différence de comportement à l’amorçage entre
l’alliage 718 classique et l’alliage 718 DA.
10.3.3 Adoucissement par l’oxydation
La dernière partie du mécanisme proposé doit permettre d’expliquer pourquoi,
l’environnement oxydant semble jouer un rôle inhibiteur de la fissuration intergra-
nulaire dans le cas de l’alliage 718 DA et déclencheur dans le cas de l’alliage 718
standard.
L’alliage 718 présente une concentration en chrome importante (supérieure à 18%
massique). Cette forte présence de chrome diminue la solubilité d’autres éléments















Figure 10.13 – Schéma représentant l’évolution de la contrainte de cohésion d’un
joint de grains et la contrainte effective appliquée sur ce dernier en fonction du
temps. Les trois temps (5 min, 45 min et 8 h) sont les trois temps d’essai pour
chaque vitesse de déformation de l’étude.
d’alliage, notamment le niobium. Ce dernier migre dans les précipités γ′′. Selon Mo-
lins [MOL 95], l’oxydation provoque un appauvrissement en chrome dans la matrice
γ proche de la surface. La concentration en chrome diminue suffisamment pour que
les précipités γ′′ s’en retrouvent déstabilisés et sont remis en solution. L’oxydation,
après un délai de 15 minutes à 650̊ C, induit une couche sans précipité γ′′ d’environ
100 nm d’épaisseur. Ce phénomène est d’autant plus renforcé que les joints de grains








Figure 10.14 – Schéma illustrant la chute de la contrainte effective entre les pré-
cipités δ nanométriques due à l’oxydation.
L’oxydation provoque donc un adoucissement local de l’alliage 718 DA entre les
précipités δ nanométriques. Pour un chargement donné, un joint de grains verra la
contrainte effective chuter notamment dans les zones de concentration de contraintes
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entre les précipités δ. Ainsi, la contrainte effective ne franchit plus la contrainte seuil
et l’ouverture du joint de grains n’a pas lieu au chargement considéré (figure 10.14).
En ce qui concerne l’alliage 718 classique, cet adoucissement est, comme pour
les contraintes, réparti de manière homogène. N’ayant pas de large PFZ comme le
Direct Aged, il ne peut relaxer les contraintes et reste sensible à la concentration
de ces dernières. Sous air, l’oxygène va agir en pointe de défaut pour activer la
fissuration intergranulaire.
Ce mécanisme permet de rendre compte de toutes les différences que l’on a pu
constater entre l’alliage 718 standard et l’alliage 718 DA. Bien évidemment des
confirmations expérimentales sont à envisager pour parfaire l’étude. L’évolution de
la chimie du joint de grains est un des points importants mais délicats à observer
pour appuyer ou réfuter cette approche de la fissuration intergranulaire observée.
Conclusions & Perspectives 165
Conclusions & Perspectives
L’objectif de ces travaux de thèse était d’étudier les différents modes d’amorçage
pouvant survenir dans l’alliage 718 DA lorsqu’il est soumis à différentes conditions
de chargements thermomécaniques et environnementales. Durant ces travaux, les
phénomènes d’amorçage de fissure ont pu être abordés quantitativement par le dé-
veloppement d’un protocole d’essai sur éprouvette en V. Ainsi, des tendances fortes
ont pu être dégagées permettant une meilleure compréhension des conditions ini-
tiales de chargement favorisant l’initiation des fissures.
Durant cette étude, deux grands modes d’amorçage ont été mis en évidence :
l’amorçage de fissure sur carbure et/ou intergranulaire. Certaines études réalisées
sur l’alliage 718 révèlent l’existence d’un amorçage sur « gros grain » [ALE 04b].
Par analyse de la microstructure, nous avons constaté que le traitement Direct Aged
favorise une microstructure à grains fins, plus fins que les carbures et donc écarte
l’amorçage sur grain. C’est la raison pour laquelle aucun amorçage sur "gros grains"
n’a été observé durant cette étude.
En ce qui concerne l’amorçage de fissure sur carbure, nous avons constaté des
résultats cohérents avec de précédentes études également effectuées sur l’alliage 718
DA. Ce mode d’amorçage a été observé pour les trois températures explorées durant
l’étude. Nos essais montrent que c’est le niveau de déformation qui pilote l’activité
de ces sites d’amorçage. Ainsi, à 600̊ C, nous avons mis en évidence l’existence d’un
seuil de déformation, compris entre 2,5 et 4% de déformation totale, à partir duquel
les carbures déclenchent significativement l’amorçage de fissures dans le matériau.
En revanche, on constate que l’oxydation a une légère tendance à « désactiver » les
carbures en tant que site fréquent d’amorçage de fissure.
L’amorçage de fissures intergranulaires, quant à lui, n’apparait que sous certaines
conditions bien spécifiques. En premier lieu, à 450̊ C, aucun amorçage de fissure in-
tergranulaire notable n’a été constaté sur les éprouvettes en V. Ce n’est pas le cas
à 600 et 650̊ C. Malgré tout, ce mode d’amorçage est sensible à la vitesse de dé-
formation et n’a été observé que lorsque la vitesse de déformation en peau interne
à l’apex du V est inférieure à 10−6s−1. Cet effet de la vitesse de déformation sur
l’amorçage des fissures intergranulaires est en accord avec les résultats de la biblio-
graphie. Cela confirme l’existence d’un seuil de vitesse de déformation pour observer
ce mode d’endommagement.
Là où nos résultats divergent fortement de la bibliographie, ce sont sur les condi-
tions environnementales des essais favorisants ce mode d’endommagement. En effet,
il a été montré que, pour un 718 classique, réaliser des essais sous vide secondaire fai-
sait « disparaitre » tout endommagement intergranulaire sur des éprouvettes lisses.
Dans le cas de l’alliage 718 DA, nous avons trouvé un comportement relativement
inhabituel. En effet, le comportement de l’alliage vis à vis de l’amorçage de fissure in-
tergranulaire diffère entre 600̊ C et 650̊ C. A 600̊ C, les résultats obtenus démontrent
clairement l’effet bénéfique d’une préoxydation des éprouvettes en V à cette même
température lorsque l’essai de traction est effectué sous air. En revanche pour les
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autres conditions de sollicitation explorées (traction sous air, sous vide et sous vide
avec préoxydation), l’amorçage de fissures intergranulaires demeure. A 650̊ C, la
situation est encore plus surprenante. En effet, seul les essais sous vide et sans pré-
oxydation de l’éprouvette conduisent à l’apparition de fissures intergranulaires.
Pour expliquer ce comportement assez original, nous avons mis en place une dé-
marche d’étude mettant l’accent sur le rôle éventuel de la microstructure à l’échelle
et dans le voisinage des joints de grains. Une analyse s’appuyant sur la microscopie
électronique en transmission a permis de mettre en évidence la présence de phase δ
nanométrique décorant les joints de grains. Cet état microstructural rend le Direct
Aged intrinsèquement médiocre, comparativement à un 718 classique, vis à vis de la
résistance à l’amorçage de rupture intergranulaire. L’existence de zones dépourvues
de précipités durcissants enveloppant des précipités nanomètriques de phase δ génère
probablement un changement local de comportement mécanique. Cette organisation
contribue probablement à la redistribution des contraintes dans les ligaments inter-
granulaires d’alliage non affectés par la précipitation de δ. Ces ligaments, qui se
retrouvent de fait dans des conditions de chargement favorable à l’amorçage de fis-
sure d’un point de vue purement mécanique, voient leur sensibilité à la rupture
diminuer du fait des conséquences microstructurales induites par l’oxydation, c’est-
à-dire un adoucissement local du comportement par déstabilisation des précipités
durcissants, à savoir γ′ et γ′′. C’est cet effet inhibant qui est mis en évidence par les
résultats de la présente étude.
On constate donc que l’originalité de l’éprouvette en V permet d’extraire beau-
coup d’informations pour l’étude de l’amorçage des fissures dans un matériau. Ce
type d’essai mérite donc l’attention de tous ceux qui élaborent des modèles de durée
de vie en fatigue probabiliste. Grâce à la donnée quantitative extraite de l’éprouvette
en V, il est ainsi possible d’estimer expérimentalement une probabilité de rupture
d’un élément. Bien entendu, seules les amorces surfaciques sont accessibles directe-
ment. Dans le cadre d’études sur la fatigue, l’amorçage peut se produire également
au cœur du matériau, zone inaccessible avec une éprouvette en V. Cette géométrie se
présente donc comme un complément aux méthodes d’investigation habituellement
utilisées pour étudier les effets des phénomènes se produisant en surface du matériau
(effet de l’état de surface, environnement, ...). Si l’analyse MEB après essai se voit
automatisée à l’aide de traitement d’images et d’un protocole de cartographie de
la totalité de la surface, la qualité et la fiabilité des résultats s’en trouveront gran-
dement améliorées. On peut également souligner le fait que ces éprouvettes, pour
arriver à des niveaux significatifs de déformations, nécessitent des efforts relative-
ment faibles. Dans le cas de notre étude, aucun essai n’a dépassé 500N. On peut
donc envisager aisément des essais in-situ dans un MEB équipé d’une platine de
traction.
Pour en revenir au sujet principal de l’étude, à savoir le comportement de l’al-
liage 718 DA vis-à-vis de l’amorçage des fissures, plusieurs aspects n’ont pas été
abordés faute de temps. Ils pourraient faire chacun l’objet de travaux de recherche
approfondis.
Le premier point important porte sur l’effet de l’état de surface. Durant les essais
sur éprouvette en V, la surface utile subit une finition jusqu’à un état P2400. Sur
le disque de turbine industriel, le fond de l’alvéole accueillant l’aube de turbine est
usiné par brochage. L’état de surface résultant de ce procédé est analogue à celui
que laisserait une découpe au tour : création de stries d’usinage et écrouissage sur
une épaisseur dépendant de la vitesse de coupe. Cet état de surface réel n’est donc
pas comparable avec celui utilisé lors de nos essais.
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Le deuxième point important qui n’a été qu’effleuré dans cette étude, est l’im-
pact d’un cyclage mécanique sur l’amorçage. L’éprouvette en V présente l’inconvé-
nient d’emmagasiner beaucoup d’énergie élastique durant le chargement. Lors d’une
éventuelle décharge, un retour important en compression de la surface utile est à
anticiper. En effet, nous avons constaté l’absence de fissure lors d’essais cyclés. Pour
maîtriser ce retour élastique, il est nécessaire de procéder à une modélisation rigou-
reuse précédée par une identification d’une loi de comportement cyclique.
Le dernier point important à mettre en perspective est le type d’environnement
étudié. Dans cette étude, seuls les impacts de l’air du laboratoire et d’une atmosphère
sous vide (< 10−4 mbar) ont été testés sur l’alliage 718 DA. L’utilisation de cet alliage
comme disque de turbine implique de le confronter à des atmosphères beaucoup
plus complexes que les environnements de cette étude. Tester des atmosphères plus
proches des gaz de combustion d’un turboréacteur constitue donc une des prochaines
étapes vers laquelle se tourner pour poursuivre ces travaux.
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Annexe A
Calcul de la déformation moyenne
en fond de V
L’objectif de cette annexe est de fournir les éléments de calculs et les hypothèses
prises pour aboutir à la formule de calcul de la déformation moyenne suite à la
méthode par l’analyse d’images d’une éprouvette en V proposée dans le paragraphe
II.5.3.3.
Les calculs abordés dans les paragraphes suivants sont effectués une fois le
contour du V isolé par l’analyse d’image. A ce stade, pour chaque photo, nous
sommes en possession du couple Rint et p 1 désignant respectivement le rayon inté-
rieur du V et la valeur absolue des pentes des parties rectilignes du V (figure A.1).
Pour ce calcul, on pose les hypothèses suivantes :
• les parties rectilignes de part et d’autre du fond de V (bras) restent rectilignes
• le fond de V conserve sa circularité







p = tan( θ
2
)
Figure A.1 – Schéma représentant les paramètres utilisés dans le calcul de la
déformation
1. Le rayon de l’extrados, Rext, n’entre pas dans le calcul mais sert à rendre la modélisation
des contours plus robuste.
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Le calcul consiste à évaluer l’allongement de la longueur L, signalée en rouge sur
le schéma A.1, qui sera assimilé à la déformation moyenne εmoy.
On considère donc la longueur initiale de la partie circulaire Lo et L la longueur
à un instant t donné. On note L+dL la longueur à l’instant t+dt. Or L peut s’écrire
de la forme suivante :
L = 2θR (A.1)
On peut donc écrire :
dL = (L + dL) − L = 2(θ + dθ)(R + dR) − 2θR (A.2)
En effectuant un développement limité au premier ordre, on obtient :
dL = 2θdR + 2Rdθ + o(dRdθ) (A.3)




























Dans notre cas, R désigne Rint et les indices o désigne la valeur initiale du
paramètre considéré. Cette expression de la déformation moyenne de l’intrados du
V est celle utilisée dans le chapitre 5.3.
Annexe B - Mesures de module de Young 173
Annexe B
Mesures de module de Young
B.1 Protocole d’essai
Des essais spécifiques ont été réalisés pour identifier avec précision le module
de Young du matériau d’étude. Il s’agit d’essai de résonance ayant pour objectif de
déterminer le premier mode propre d’une poutre en flexion disposer sur deux appuis
simple selon la norme ASTM E1876-09 (figure B.1). Ces essais ont été effectués par




Figure B.1 – Schéma illustrant le protocole utilisé pour impacter la poutre à ana-
lyser.
La poutre est excitée en imposant un impact puis un micro enregistre les fré-
quences résultantes des vibrations induites par cet impact. Une analyse en fréquence
est faite et permet, en connaissant les dimensions et la masse de la poutre, de déter-
miner la valeur du module d’Young, E. L’essai est réalisé dans un four permettant
d’obtenir la valeur de E à différentes températures.
B.2 Résultats
Nous avons utilisé l’éprouvette S2B3EP2 pour obtenir la poutre nécessaire aux
mesures. Après avoir couper les têtes de cette éprouvette, on a pu disposer d’une
poutre de dimension 33,27x3,04x0,98 mm3 (precision à 10 µm). Une fois l’éprouvette
en place dans le four, sur le banc d’essai, un balayage en température a été mené entre
la température ambiante et 750̊ C. La rampe de température employée est de 2̊ C
par minute. Le thermogramme de la figure B.2 illustre ce balayage en température.
A intervalle régulier, après impact et mesure du son induit, le module d’Young
a été calculé en utilisant la norme. L’ensemble des résultats est reporté sur la figure
B.3.
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Figure B.2 – Thermogramme effectué durant les mesures de module de Young.
On notera en particulier la raideur dans la direction testée, c’est-à-dire dans le
sens orthoradial du disque d’approvisionnement de l’étude, pour les températures
explorée, à savoir :
• 450̊ C : E = 194 GPa
• 600̊ C : E = 184 GPa
• 650̊ C : E = 178 GPa
Il s’agit de d’une valeur moyenne entre les valeurs de E à la montée et à la
descente en température.




















Figure B.3 – Module de Young en fonction de la température, traitement des
données de la première fréquence propre en flexion.
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Annexe C
Réidentification de la loi de
comportement
Au cours de l’avancée de l’étude, des calculs 3D ont pu être réalisés à la SNECMA,
avec les moyens et codes de calculs qui y étaient disponibles. Nous avons donc utilisé
un modèle à double potentiels. Cette loi de comportement est prévue et identifiée
pour des besoins qui ne sont pas les nôtres. Il est donc impératif de procéder à
une réidentification du comportement de notre alliage à 600 et 650̊ C pour pouvoir
procéder aux calculs tridimensionnels.
L’usage d’un modèle à double potentiel nous permet de faire des calculs en tenant
compte des hétérogénéités de vitesse de déformation qui existent dans l’éprouvette
en V.
L’identification sur des essais de relaxation constitue un choix pertinent pour,
avec un minimum d’essais, balayer une gamme de vitesse de déformation visco-
plastique cohérente avec les vitesses constatées lors des essais sur éprouvette en
V. Ces essais, bien que plus délicats à mener que ceux de fluage, sont plus riches
et permettent d’établir directement une relation contrainte d’écoulement/vitesse de
déformation visqueuse.
Deux essais de relaxation ont été réalisés sur éprouvette plate, un à 600̊ C et un à
650̊ C. D’autre part, les essais déjà réalisés en traction et présentés dans le chapitre
6 de la partie III ont été utilisés pour identifier la partie écrouissage du modèle.
C.1 Méthodologie d’identification
C.1.1 Description du modèle
Le modèle utilisé sous Zebulon par SNECMA pour décrire l’alliage 718 est un
modèle à deux potentiels. Un potentiel "rapide" qui représente la partie écrouissage
et un potentiel "lent" pour représenter le comportement visqueux de l’alliage.
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Potentiel "rapide" en uniaxial

























































〈f r〉 = max(0, f r)
Potentiel "lent" en uniaxial




















〈f l〉 = max(0, f l)
C.1.2 Paramètres imposés pour l’étude
En toute rigueur, ce modèle nécessite l’identification de 10 paramètres.
Le module d’Young, E, provient des mesures réalisées par l’entreprise AUROCK
(annexe B). Pour ν, la valeur de l’identification faite par SNECMA est conservée.
Le seuil de contrainte d’écoulement de la partie "rapide", Rro, peut être directement
identifié à Rp0,2. Cette hypothèse est justifiée par l’ordre de grandeur de Krṗ
1
nr
(≈ 2 MPa) dans la gamme des vitesses que nous cherchons à modéliser.
Les composantes visqueuses Kr et nr du modèle actuel ont été conservées.
Le seuil de plasticité pour le potentiel lent est fixé à zéro pour rendre compte des
effets de viscosité à basse vitesse de déformation et à faible niveau de contrainte.
Toutes ces valeurs, qui ne sont pas identifiées dans cette étude, sont résumées
dans la table C.1.




600̊ C 184 GPa 0, 3 1125 MPa 0 MPa 2 MPa 8
650̊ C 178 GPa 0, 3 914 MPa 0 MPa 2 MPa 8
Table C.1 – Paramètres fixés pour l’étude
Les essais servent à identifier les paramètres : K l, nr, C et D.
C.1.3 Paramètres C et D de la partie rapide
Dans cette partie, on identifie C et D à partir d’une courbe de traction dite
"rapide", c’est-à-dire que l’on se place à des vitesses suffisamment élevées nous per-
mettant de négliger les phénomènes de viscosité. Dans la pratique, pour l’alliage
718, la vitesse de déformation de nos essais, 10−3s−1, est acceptable.
On dispose de l’expression uniaxiale de l’écrouissage cinématique pour identifier










X = σ − Rro
pr = εtot − σE
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Il suffit de transformer la courbe de traction expérimentale, σ = f(εtot), en
courbe d’écrouissage, X = f(pr) 1, et de procéder à l’identification. La méthode des
moindres carrés permet de résoudre ce problème d’optimisation.
C.1.4 Paramètres de K et n de la partie lente
Lors de la relaxation, le matériau subit une déformation totale imposée et l’évo-
lution de la contrainte au cours du temps est enregistrée. Le matériau, qui a été mis
en charge pour arriver à la déformation totale d’essai, "consomme" la déformation
élastique stockée pour la convertir en déformation viscoplastique.





Dans ce modèle, on suppose que le potentiel "lent" relie K et n à la vitesse de












En résolvant cette équation différentielle du premier ordre, on obtient une ex-



































On cherche donc la meilleure combinaison possible de ces 3 paramètres pour
correspondre à la courbe expérimentale. Le problème d’optimisation ainsi posé est
résolu avec la méthode des moindres carrés.
1. En ne conservant que les points pour lesquels X est positif
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C.2 Résultats de l’identification
C.2.1 Essais de traction pour identifier C et D
Essai à 600̊ C
Le domaine élastique est modélisé par une droite dont E est la pente. Les para-
mètres C et D sont identifiés une fois la contrainte supérieure à Rro.






















Figure C.1 – Comparaison de la courbe de traction S1B3EP2 à 600̊ C et à 10−3 s−1
avec la courbe modélisée
Paramètres du potentiel "rapide" C D
600̊ C 20198 100
Table C.2 – Coefficients identifiés à 600̊ C pour la partie "rapide" du modèle à
partir de la courbe de la figure C.1
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Essai à 650̊ C
On procède de la même manière qu’à 600̊ C.





















Figure C.2 – Comparaison de la courbe de traction S1B3EP13 à 650̊ C et à 10−3 s−1
avec la courbe modélisée
Paramètre du potentiel "rapide" C D
650̊ C 35330 217
Table C.3 – Coefficients identifiés à 650̊ C pour la partie "rapide" du modèle à
partir de la courbe de la figure C.2
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C.2.2 Essais de relaxation pour l’identification de K et n
Essai à 600̊ C
La déformation totale est pilotée sur la zone utile de l’éprouvette. En raison d’un
léger "overshoot" sur la déformation imposée lors de la montée en charge, le début de
l’essai est mis de côté lors de l’ajustement du modèle sur la courbe expérimentale. Sur
la figure C.3, on distingue clairement ce phénomène. De plus, on cherche à modéliser
le comportement visqueux de notre matériau autour de 10−6s−1 et 10−4s−1, le début
de l’essai de relaxation peut donc être ignoré. Ainsi l’identification est menée à partir
de 1000 secondes.



















Figure C.3 – La courbe de gauche représente la montée en charge puis le palier de
déformation durant l’essai de relaxation à 600̊ C. La courbe de droite est un zoom
au niveau de l’arrivée sur le palier avec "l’overshoot".
La fin de la courbe est également ignorée car la variation de la charge devient
inférieure au bruit mesuré par la cellule de force. Le rapport signal sur bruit n’étant
plus satisfaisant, l’ajustement du modèle n’est effectué que pour les points mesurés
avant 4000 secondes (figure C.4).
Paramètre du modèle "lent" K l nl
600̊ C 8021 7.37
Table C.4 – Coefficients identifiés à 600̊ C pour la partie "lente" du modèle à partir
de la courbe de la figure C.4
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Figure C.4 – Courbe de relaxation à 600̊ C avec sa courbe modélisée.
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Essai à 650̊ C
Pour les mêmes raison qu’à 600̊ C, l’ajustement du modèle à 650̊ C est effectué
sur une certaine gamme de temps compatible avec les soucis de régulation en défor-
mation et de précision de la cellule de force. De plus, dans le cas de l’essai à 650̊ C,
un évènement s’est produit au niveau de la régulation en déformation et a provoqué
un saut d’effort, rendant la suite de l’essai inexploitable (figure C.5). L’ajustement
a donc été effectué entre 1000 et 5000 secondes.





















Figure C.5 – Courbe de relaxation à 650̊ C avec sa courbe modélisée
Paramètre du modèle "lent" K l nl
650̊ C 6438 7.33
Table C.5 – Coefficients identifiés à 650̊ C pour la partie "lente" du modèle à partir
de la courbe de la figure C.5
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C.3 Récapitulatif des paramètres du modèle
Dans le tableau C.6, le premier bloc reprend les paramètres fixés pour les iden-
tifications. Le second bloc concerne les paramètres nouvellement identifiés.
Paramètres 600̊ C 650̊ C
E 184 GPa 178 GPa
ν 0,3 0,3
Rro 1125 MPa 941 MPa
Rlo 0 MPa 0 MPa
Kr 2 MPa 2 MPa
nr 8 8




Table C.6 – Tableau récapitulant tous les paramètres identifiés nécessaire au mo-
dèle.
Cette identification est certainement perfectible et nécessiterait plus d’essais.
Cependant, ceci nous a donné des premières valeurs pour faire des simulations 3D
avec une prise en compte de la viscosité de l’alliage 718 DA qui n’est pas négligeable
à 600 et 650̊ C comme nous l’avons constaté dans la partie III, à la section 6.2.
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Annexe D
Ensemble des relevés de fissures
Cette annexe regroupe tous les relevés de fissures à partir desquels sont calculés
les paramètres statistiques servant aux différentes analyses. Les essais sont regrou-
pés sur le même schéma que la partie présentant les résultats sur éprouvette en
V. Chaque relevé exprime la taille des fissures en fonction de leur abscisse curvi-
ligne en fond de V. La couleur bleue est attribuée aux fissures amorcées sur les
carbures/carbonitrures. La couleur rouge désigne les fissures intergranulaires.
D.1 Essais à 450̊ C

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.1 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV17.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.2 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV7.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.3 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV26.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.4 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV9.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.5 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV19.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.6 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV2.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.7 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV25.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.8 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV27.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.9 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV3.
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D.2 Essais à 600̊ C
D.2.1 Essais standards


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.10 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV10.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.11 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV11.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.12 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV5.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.13 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV7.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.14 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV9.
Annexe D - Ensemble des relevés de fissures 191

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.15 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV12.
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D.2.2 Essais à différents niveaux de déformation finale

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.16 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S1B3EV4.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.17 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV15.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.18 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV6.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.19 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV14.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.20 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV30.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.21 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV32.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.22 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV29.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.23 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV18.
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D.2.3 Essais sous vide

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.24 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV10.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.25 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV24.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.26 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV27.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.27 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV3.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.28 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV4.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.29 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV1.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.30 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV13.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.31 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV15.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.32 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV22.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.33 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV23.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.34 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV4.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.35 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV8.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.36 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV19.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.37 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV2.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.38 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV9.
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D.2.4 Essais avec préoxydation

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.39 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV13.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.40 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV17.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.41 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV27.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.42 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV9.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.43 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV28.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.44 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV32.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.45 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV4.
204 Annexe D - Ensemble des relevés de fissures
D.3 Essais à 650̊ C
D.3.1 Essais standards
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.46 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV1.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.47 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV10.
Annexe D - Ensemble des relevés de fissures 205
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.48 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV11.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.49 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV14.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.50 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV2.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.51 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV4.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.52 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV7.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.53 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV8.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.54 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B3EV9.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.55 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV15.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.56 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV20.
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D.3.2 Essais sous vide
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.57 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV22.





















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.58 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV23.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.59 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV25.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.60 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV29.


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.61 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV31.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.62 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV5.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.63 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV7.




















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.64 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV8.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.65 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B3EV17.
















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.66 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV3.
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D.3.3 Essais avec préoxydation


















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.67 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S2B4EV12.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.68 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV13.
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Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.69 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV15.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.70 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV16.

















Fissures sur carbure Fissures hors carbure
Figure D.71 – Relevé réalisé sur l’éprouvette S3B4EV24.
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Résumé
L’alliage 718 est un superalliage à base de nickel très utilisé par l’industrie dans la me-
sure où il offre de nombreuses latitudes en termes d’optimisation de propriétés en regard
des conditions d’utilisation. L’industrie aéronautique, plus particulièrement les motoristes
comme SNECMA, l’utilise pour réaliser les disques de turbine des turboréacteurs. Ces
disques sont forgés puis subissent un traitement thermique dit « Direct Aged » qui confère
à l’alliage les propriétés mécaniques requises pour cette application. Cependant, lorsque
l’on dépasse 550̊ C, l’alliage 718 présente, en fonction de son histoire de fabrication, une
sensibilité plus ou moins importante à la fissuration assistée par l’oxydation. Cette étude
se propose donc d’aborder la problématique de l’amorçage de fissures dans diverses condi-
tions de chargement pour la microstructure DA. Pour mener ce travail, une géométrie
inhabituelle d’éprouvette est utilisée : l’éprouvette en V. Celle-ci permet de localiser la
déformation en surface dans des conditions de triaxialité des contraintes proches de celles
rencontrées dans certains composants. Afin de découpler l’action de l’oxydation de celle
liée à la sollicitation, un dispositif expérimental de traction sous air et sous vide a été
employé. Une analyse systématique par microscopie électronique à balayage des surfaces
sollicitées a été menée pour localiser et quantifier l’amorçage. Celui-ci se produit sur deux
types de site, les carbures/carbonitrures et les joints de grains. Grâce à une approche quan-
titative, les conditions expérimentales conduisant à un mode d’amorçage privilégié ont pu
être déterminées. Les résultats obtenus montrent l’intérêt de la géométrie d’éprouvette
en V pour favoriser et quantifier l’amorçage des fissures. Ces résultats semblent mettre
en évidence une inhibition de l’amorçage de fissures intergranulaires par l’oxydation dans
l’alliage 718 DA, ce qui correspond à un comportement original pour un alliage 718. La
microstructure particulière des joints de grains de l’alliage 718 DA semble être à l’origine
du comportement spécifique observé.
Abstract
Alloy 718 is a nickel-based superalloy widely used in the industry insofar as it provides
many options in terms of properties optimization in view of using conditions. Aeronautics
industry, more specially aircraft engine manufacturer like SNECMA, uses this alloy to ma-
nufacture disks of turbojet engine. These disks are forged then aged by a specific thermal
treatment called ?Direct Aged ? (DA) in order to achieve needed mechanical properties for
this application. However, above 550̊ C, the alloy 718 is known to be relatively sensitive
to oxidation assisted intergranular cracking, depending upon its fabrication history. This
study therefore proposes to investigate crack initiation problems in various loading condi-
tions for DA alloy 718. To carry out this work, uncommon samples are used : V-shape
specimens. This geometry allows localizing strain at the sample surface under conditions
of stress triaxiality similar to those endured in real components. Tests were both conduc-
ted under air or under vacuum to understand the effect of oxidation on crack initiation.
A systematic analysis of the stressed samples, using scanning electron microscopy, was
performed to observe and quantify crack initiation. Cracks initiate on two types of sites,
carbides/carbonitrides and grain boundaries. Thanks to a quantitative approach, experi-
mental parameters which determine crack initiation mode have been identified. Experi-
mental results have shown the advantage of the V-shape specimen geometry to promote
and quantify crack initiation. In addition, these results highlight that intergranular crack
initiation seems inhibited by oxidation in DA alloy 718, which is corresponding to an unu-
sual behavior for an alloy 718. The microstructure near grain boundaries appears to cause
this specific behavior.
